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Kurzfassung
Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Untersuchung des Einflus-
ses der epitaktischen Wachstumsparameter auf die Kristallstruktur, die
Morphologie und die dielektrischen und elektrischen Eigenschaften von
Gadoliniumoxid (Gd2O3)-Schichten gewachsen auf Si(001).
Das Wachstum der Gd2O3-Schichten wurde mit Hilfe der Molekularstrahle-
pitaxie durchgeführt und in zwei unterschiedlichen Temperaturbereichen
untersucht: das Wachstum bei tiefen Temperaturen (250 °C - 400 °C) und
das Wachstum bei hohen Temperaturen (850 °C).
Beim Wachstum bei tiefen Temperaturen bildet sich in Abhängigkeit
vom Sauerstoffpartialdruck eine unterschiedliche Kristallstruktur aus. Die
Gd2O3-Schichten gewachsen mit geringem Sauerstoffpartialdruck (pO2) zei-
gen eine kubische Struktur mit einer (110)-Orientierung. Beim Wachstum
mit einem höheren Sauerstoffpartialdruck, bildet die Gd2O3-Schicht die
monokline Phase mit einer (201̄)-Orientierung in sechs rotationssymmetri-
schen Domänen aus. Die Änderung der Kristallstruktur in Abhängigkeit
vom Sauerstoffpartialdruck kann auf der Grundlage des Gibbs-Thomson-
Effektes erklärt werden, wobei eine spannungsinduzierte Phasentransfor-
mation aufgrund der Änderung der kritischen Keimgröße stattfindet. An
der Gd2O3/Si-Grenzfläche bildet sich im Anfangsstadium des Wachstums
eine amorphe Zwischenschicht mit konstanter Dicke aus, was anhand von
thermodynamischen Effekten erklärt werden kann. Eine RTA-Temperung
in Stickstoffatmosphäre führt zu einer Vergrößerung der Dicke der Zwi-
schenschicht in Abhängigkeit von der Temperatur, wobei die Anwesenheit
von Restsauerstoff während der Temperung als Ursache vermutet wird.
Beim Gd2O3-Wachstum bei hohen Temperaturen bildet sich eine kubische
Kristallstruktur mit einer (110)-Orientierung mit zwei senkrecht zueinander
orientierten Domänen aus. Auf der Oberfläche bilden sich nanodrahtartige
Strukturen aus, die senkrecht zueinander angeordnet sind. Des Weiteren
zeigt die Siliziumoberfläche eine starke Facettierung. Als Ursache für die
Formierung der nanodrahtartigen Strukturen wird eine Kombination aus
unterschiedlichen Prozessen angenommen. Eine erhöhte Diffusion entlang
der Dimerreihen kann für die Bildung der Strukturen verantwortlich sein.
Außerdem ist eine anfängliche Ausbildung eines Silizids als Ursache für die
Facettierung der Si-Oberfläche denkbar, das die Struktur vorgibt und sich
während des weiteren Wachstums in ein Oxid umwandelt.
Ferner weisen die Gd2O3-Schichten gewachsen bei tiefen Temperaturen
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eine große Bandlücke (5,8 eV) und eine symmetrische Bandanordnung
zu Silizium auf. Die Schichten mit monoklinem Gd2O3-Anteil wurden im
Hinblick auf die Identifikation von vorhandenen Defektarten und -dichten
und Leckstromverhalten elektrisch charakterisiert. Es zeigt sich zunächst
eine erhöhte Defektdichte, die sich jedoch durch die Variation der Wachs-
tumsparameter (T , pO2) und einer nachträglichen Formiergastemperung
deutlich reduzieren lässt. Die dielektrische Konstante der monoklinen Struk-
tur ist gegenüber der kubischen Struktur deutlich erhöht und wurde zu
εox = 33± 2 bestimmt. Für die Zwischenschicht wurde εil ≈ 7 ermittelt,
was auf eine silikatische Komposition hindeutet. Des Weiteren zeigen sich
niedrige Leckströme im Bereich von einigen µA bis nA, was die Anwendung
der Schichten in elektronischen Bauelementen ermöglicht.
Insgesamt konnte gezeigt werden, wie die Struktur und Morphologie sowie
die dielektrischen Eigenschaften von Gd2O3 gewachsen auf Si(001) durch
die Variation der Wachstumsparameter modifiziert werden können.
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Abstract
This work deals with the influence of the epitaxial growth conditions on
the crystal structure, morphology and electric and dielectric properties of
gadolinium oxide (Gd2O3) layers grown on Si(001).
The growth was performed with molecular beam epitaxy at two different
temperature regimes: growth at lower temperatures (250 °C - 400 °C) and
growth at higher temperatures (850 °C).
During the growth at lower temperatures, different crystal structures are
forming in dependence on the oxygen partial pressure. The Gd2O3 layers
grown with low oxygen partial pressure show the cubic crystal structure
with a (110) orientation. The growth of Gd2O3 layers at higher oxygen
partial pressure results in the formation of the monoclinic phase with a
(201̄) orientation and six rotational domains. The change in crystal struc-
ture depending on the oxygen partial pressure can be explained based on
the Gibbs-Thomson effect, where a pressure-induced transformation in
the framework of crystal structures takes place due to the change in the
size of the critical nuclei. The layers form an amorphous interfacial layer
with constant thickness at the Gd2O3/Si interface at the beginning of the
growth process, which can be explained by thermodynamics. Annealing
of the layers in nitrogen flow regime leads to an increase in the interfacial
layer thickness in dependence on the temperature, whereby the presence of
remaining oxygen during annealing might be responsible.
During the Gd2O3 growth at higher temperatures, the layers form the cubic
crystal structure with a (110) orientation with two orthogonal domains.
Nanowire-like structures are forming on the surface, which are oriented
orthogonal to each other. Additionally, the silicon surface reveals strong
faceting. The reason for the formation of the nanowire-like structures is
assumed a combination of different processes. The increased diffusion along
the dimer rows can be responsible for the formation of the nanowire-like
structures. Furthermore, the formation of a silicide at the beginning of
the growth could be responsible for the facetting of the Si surface, which
initially defines the structure and transforms into an oxide during the
subsequent growth.
Furthermore, the Gd2O3 grown at lower temperatures exhibits a high
bandgap (5.8 eV) and a symmetric band alignment with silicon. The layers
containing monoclinic Gd2O3 were electrically characterized with regard
to the identification of different defect species, densities and leakage cur-
v
rent behaviour. The defect density was determined to be high, but can
be reduced by tuning of the growth parameters (T , pO2) and an ex situ
forming gas annealing. The dielectric constant of the monoclinic structure
in comparison to the cubic structure is significantly increased and deter-
mined to εox = 33±2. The dielectric constant of the interfacial layer was
determined to εil ≈ 7, indicating a silicate-like composition. Moreover, the
layers show low leakage currents in the range of a few µA to nA, which
enable the layers for the usage in electrical devices.
Finally, it was demonstrated a way to tune the crystal and morphological
structure as well as the dielectric properties of Gd2O3 grown on Si(001).
Schlagwörter: Molekularstrahlepitaxie, Gadoliniumoxid, Polymorphismus
Keywords: molecular beam epitaxy, gadolinium oxide, polymorphism
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2DEG Two-Dimensional Electron Gas (zweidimensionales Elektronen-
gas)
AFM Atomic Force Microscopy (Rasterkraftmikroskopie)
ALD Atomic Layer Deposition (Atomlagenabscheidung)
CCD Charge Coupled Device (ladungsgekoppeltes Bauteil)
CVD Chemical Vapour Deposition (chemische Gasphasenabschei-
dung)
CET Capacitance Equivalent Thickness (kapazitätsäquivalente Di-
cke)
CMOS Complementary Metal Oxide Semiconductor (komplementärer
Metall-Oxid-Halbleiter)
CL Core Level (kernnah)
CV Capacitance-Voltage (Kapazität-Spannung)
EOT Equivalent Oxide Thickness (äquivalente Oxiddicke)
FN Fowler Nordheim
GIXRD Grazing Incidence Diffraction (Röntgenbeugung mit streifendem
Einfall)
HRXRD High Resolution X-ray Diffraction (hochaufgelöste Röntgenbeu-
gung)
HRTEM High Resolution Transmission Electron Microscopy (hochaufge-
löste Transmissionselektronenmikroskopie)
LFM Lateral Force Microscopy (Lateralkraftmikroskopie)
IV Current-Voltage (Strom-Spannung)
MBE Molecular Beam Epitaxy (Molekularstrahlepitaxie)
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Abkürzungs- und Symbolverzeichnis
MIS Metal Insulator Semiconductor (Metall-Isolator-Halbleiter)
MISFET Metal Insulator Semiconductor Field Effect Transistor (Metall-
Isolator-Halbleiter Feldeffekttransistor)
MOS Metal Oxide Semiconductor (Metall-Oxid-Halbleiter)
MOSFET Metal Oxide Semiconductor Field Effect Transistor (Metall-
Oxid-Halbleiter Feldeffekttransistor)
PECVD Plasma Enhanced Chemical Vapour Deposition (plasmaunter-
stützte chemische Gasphasenabscheidung)
RHEED Reflection High-Energy Electron Diffraction (Beugung hoch-
energetischer Elektronen in Reflexion)
TEM Transmission Electron Microscopy (Transmissionselektronenmi-
kroskopie)
UHV Ultrahigh Vacuum (Ultrahochvakuum)
UPS Ultraviolet Photoelectron Spectroscopy (Ultraviolett Photoelek-
tronenspektroskopie)
XPS X-ray Photoelectron Spectroscopy (Röntgenphotoeletronenspek-
troskopie)
XRD X-ray Diffraction (Röntgenbeugung)
XRR X-ray Reflectivity (Röntgenreflektometrie)
Symbole
2δ Gangunterschied
2θ Detektorwinkel bei der Röntgenbeugung
α Kontaktwinkel
αT thermischer Ausdehnungskoeffizient
αl thermischer Ausdehnungskoeffizient der Schicht
αs thermischer Ausdehnungskoeffizient des Substrates
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αi Einfallswinkel bei der Röntgenbeugung bei streifendem Einfall
αm molare Polarisierbarkeit
γ Oberflächenenergie
γl Oberflächenenergie der Schicht




εox dielektrische Konstante des Oxids
εs dielektrische Konstante des Substrates
εil dielektrische Konstante der Zwischenschicht
εmf Gitterfehlanpassung (Verzerrung)
εmf,p Gitterfehlanpassung parallel zum Substrat
εT thermische Verzerrung
θ Einfallswinkel
θm Winkel der m-ten Ordnung der Intensitätsmaxima bei der Rönt-
genreflektometrie
θn Winkel der n-ten Ordnung der Intensitätsmaxima bei der Rönt-
genreflektometrie
θc kritischer Winkel der Totalreflexion
λ Wellenlänge
λD Diffusionslänge





σmf Spannung aufgrund der Gitterfehlanpassung
σT thermische Spannung
ϕ Rotationswinkel um die Oberflächennormale
ϕB Barrierehöhenpotential
ϕT Barrierehöhenpotential zum Defektniveau
ϕs Austrittspotential des Substrates
ϕm Austrittspotential des Metalls
ϕm,eff effektives Austrittspotential des Metalls
ϕms Austrittspotentialdifferenz von Metall und Halbleiter
ϕF Fermi-Potential
ϕp Austrittspotential der Probe
ϕsp Austrittspotential des Spektrometers
νs Schwingungsfrequenz der Atome an der Oberfläche
ν Frequenz
νp Poissonzahl
τit Zeitkonstante der Grenzflächendefekte
τp Winkel zwischen zwei Netzebenen
τs mittlere Aufenthaltszeit eines Adatoms auf der Substratoberflä-
che
χ Rotationswinkel parallel zur Substratoberfläche
χs Elektronenaffinität des Halbleiters
χox Elektronenaffinität des Oxids
A Fläche
4
al Gitterkonstante der Schicht
al,p Gitterkonstante der Schicht parallel zur Oberfläche
al,s Gitterkonstante der Schicht senkrecht zur Oberfläche
as Gitterkonstante des Substrates
aSi Gitterkonstante von Silizium
a1 Gitterabstand der Si-Oberflächeneinheitszelle der (2x1)-Rekon-
struktion







Cm gemessene Kapazität in Parallelschaltung
Csm gemessene Kapazität in Serienschaltung
Cma gemessene Kapazität in Parallelschaltung in Akkumulation
Cr Kapazität der Rückkurve bei einer Hysteresemessung












Ed Aktivierungsenergie zwischen zwei benachbarten Gleichgewichts-








∆Esp Energieverlust bei Band-zu-Band-Übergängen
Ef Endzustand der angeregten Elektronen bei Band-zu-Band-Über-
gängen
Ei Ausgangszustand der angeregten Elektronen bei Band-zu-Band-
Übergängen
∆EV Valenzbandoffset
ECL Bindungsenergie der kernnahen Elektronen






Gm gemessener Leitwert in Parallelschaltung
Gm,max Maximum des gemessenen Leitwertes in Parallelschaltung
Gsm gemessener Leitwert in Serienschaltung
Gma gemessener Leitwert in Parallelschaltung in Akkumulation







kFN Steigung im Fowler-Nordheim-Auftrag
kPL Steigung im Arrhenius-Auftrag (Poole-Frenkel)
k0 Wellenvektor des einfallenden Strahls
k Wellenvektor des gebeugten Strahls
m∗ effektive Masse
N normierte Ladung
Nbt normierte Border Trap Ladungen
Neff normierte effektive Ladungen














Qs Ladungen im Silizium




Qbt Border Trap Ladungen
Qit Grenzflächenladungen















V 0O ungeladene Sauerstoffvakanz
V +O einfach positiv geladene Sauerstoffvakanz
V 2+O zweifach positiv geladene Sauerstoffvakanz
v Winkelgeschwindigkeit





Die Modifikation der kristallinen Struktur von funktionellen Schichten und
die Herstellung unterschiedlicher Nanostrukturen verschiedenster Mate-
rialkombinationen für die Mikro- und Nanoelektronik wird im Zeitalter
des voranschreitenden technischen Fortschritts immer wichtiger. Die Not-
wendigkeit immer höherer Leistungsdichten bedingt, dass immer präzisere
Methoden benötigt werden, um den Anforderung zur Herstellung solcher
Strukturen gerecht zu werden. Die Entwicklung von unter anderem der
Molekularstrahlepitaxie hat hierfür den Weg geebnet und zur Vereinfachung
der Herstellung beigetragen. Als spezielles Anwendungsgebiet sind modi-
fizierte Schichtstrukturen und Nanostrukturen auch für Transistoren von
Bedeutung. Durch die fortschreitende Skalierung solcher Bauelemente wird
zum Beispiel die Schichtdicke des Gate-Dielektrikums (SiO2) in Metall-
Oxid-Halbleiter-Feldeffekt-Transistoren (engl. metal oxide semiconductor
field effect transistor, MOSFET) immer dünner, wodurch Quanteneffekte
wie der Tunneleffekt eine immer größere Rolle spielen [1, 2]. Bei einer
Schichtdicke von SiO2 von 1,5 nm befindet sich der Leckstrom bereits im
Bereich von 10 A/cm2, was als Grenze für die Funktionalität einer solchen
Schicht angesehen wird [3]. Ein Verlust der Isolationseigenschaften des
Gate-Dielektrikums führt zum Ausfall des Bauelements, weshalb andere
Materialien als Ersatz gefunden werden müssen. Durch die Modifikation der
kristallinen Struktur solcher Materialien können die Eigenschaften weiter
angepasst und verbessert werden. Des Weiteren kann auch die Geometrie
und der allgemeine Aufbau eines solchen Bauelements grundlegend verän-
dert werden, indem Nanostrukturen integriert werden.
Bei Betrachtung der komplementären Metall-Oxid-Halbleiter (engl. com-
plementary metal oxide semiconductor, CMOS)-Technologie spielt die
Gate-Kapazität C eine entscheidende Rolle und soll in einer Technologiege-
neration nicht reduziert werden. Damit der Leckstrom durch die Schichten
reduziert werden kann, müssen diese eine höhere Dicke dox aufweisen. Damit
die Kapazität nicht reduziert wird, müssen diese Materialien eine erhöhte





Neben der erhöhten dielektrischen Konstante müssen die High-K-Materialien
eine Vielzahl von Anforderungen gerecht werden, um für Funktionalität in
einem Bauelement zu sorgen. Zunächst muss eine ausreichende Isolationsei-
genschaft durch eine große Bandlücke und symmetrische Bandanordnung
zu Silizium vorhanden sein. Des Weiteren muss eine thermodynamische
und chemische Stabilität in Kontakt mit Silizium und den anderen Materia-
lien, die in den Bauelementen im direkten Kontakt sind, gegeben sein. Die
Grenzflächenqualität und die Oberflächenmorphologie spielen ebenfalls eine
wichtige Rolle. Außerdem ist die Kompatibilität mit technologischen Herstel-
lungsprozessen von unterschiedlichen Bauelementen wie die Verträglichkeit
mit chemischen Lösungsmitteln und mit Nass- und Trockenätzverfahren
essenziell.
Als erste Varianten wurden Siliziumnitrid (Si3N4) und Siliziumoxynitrid
(SiOxNy) verwendet, wodurch sich allerdings nur eine leichte Erhöhung der
dielektrische Konstante auf ungefähr εr ≈ 7 erreichen lässt [4, 5]. Ferner
wurden viele weitere Materialien mit höheren dielektrischen Konstanten als
Ersatz für SiO2 untersucht, wie z. B. HfO2, Al2O3, ZrO2, TiO2 und Ta2O5
[6, 7, 8, 9, 10]. Einige der Materialien weisen leider keine thermodynamische
Stabilität in Kontakt mit Silizium auf und eigenen sich deshalb nicht als
Ersatz für SiO2 [11]. Als vielversprechendes Material hatte sich besonders
Hafniumoxid (HfO2) erwiesen, das sogar in der 45nm-Technologie von Intel
verwendet wurde [12]. Neben der hohen dielektrischen Konstante zeichnet
es sich durch den einfachen Herstellungsprozess und die chemische und
thermodynamische Stabilität in Kontakt mit Silizium aus [13]. HfO2 weist
diese Eigenschaften in der amorphen Struktur auf, wodurch der Nachteil
der Kristallisation der Schicht bei Hochtemperaturprozessen entsteht, was
zu einer Erhöhung des Leckstroms führen kann [13].
Des Weiteren zeigt sich bei vielen High-K-Materialien die Bildung einer
amorphen Zwischenschicht beim Wachstum oder der Abscheidung auf Si-
lizium, bestehend aus SiO2 oder aus einer Kombination von Si und dem
High-K-Material [13]. Eine amorphe Zwischenschicht mit einer geringe-
ren dielektrischen Konstante kann die Gesamtkapazität deutlich verrin-
gern. Außerdem verringert sich die Bandlücke mit steigender dielektrischer
Konstante, wodurch der Leckstrom ansteigen kann [14]. Ferner spielt die
Kompatibilität mit den etablierten technologischen Prozessen zur Her-
stellung von MOSFET-Strukturen eine entscheidende Rolle. Für High-K-
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1.2 Seltene Erden Oxide
Materialien müssen Metalle als Kontaktmaterial verwendet werden, wofür
die Beschichtungs- und Ätzmethoden in den Prozess mit eingegliedert
werden müssen. Außerdem können viele Materialien durch Kontakt mit
chemischen Lösungsmitteln beschädigt werden, wodurch diese geeignet
geschützt werden müssen.
Ein weiterer Nachteil von High-K-Materialien ist die Reduzierung der La-
dungsträgerbeweglichkeit in der Nähe der Grenzfläche zum Silizium durch
Streuung der Ladungsträger an Grenzflächenzuständen und Gitterschwin-
gungen [15, 16, 17]. Im Gegensatz dazu ist es möglich durch eine gezielte
Modifikation der Struktur Einfluss auf die Grenzfläche zu nehmen [18].
1.2 Seltene Erden Oxide
Das in dieser Arbeit untersuchte Gadoliniumoxid (Gd2O3) gehört zu den
Seltenen Erden Oxiden, die aufgrund ihrer Verwendung in verschiede-
nen Anwendungen in den letzten Jahrzehnten immer mehr an Bedeutung
gewonnen haben [19]. Neben der Verwendung als Katalysator in der Au-
tomobilindustrie als Ersatz für Edelmetalle, finden die Seltenen Erden
Oxide auch als Additiv in der Glasindustrie zur Verbesserung der optischen
Eigenschaften und chemischen Stabilität Anwendung [20, 21]. Des Weiteren
kommen Seltene Erden Oxide in Keramiken zum Einsatz, um hydrophobe
Oberflächen zu erzeugen und als Zusatz in Batterien, um die Performance
zu verbessern [22, 23]. In der Mikroelektronik wird für die Seltenen Erden
Oxide eine Anwendung als High-K-Dielektrikum in MOSFET-Strukturen
untersucht [24, 25, 26]. Einige der Seltenen Erden Oxide weisen hohe di-
elektrische Konstanten auf und sind chemisch und thermodynamisch stabil
in Kontakt mit Silizium [11].
Die meisten High-K-Materialien werden in ihrer amorphen Struktur verwen-
det. Die Seltenen Erden Oxide hingegen können auch in kristalliner Form
ausreichend isolierende Eigenschaften aufweisen, wodurch die Möglichkeit
der Herstellung durch epitaktisches Wachstum besteht. Für das Wachstum
epitaktischer Schichten muss für das Schicht- und Substratmaterial eine
gewisse Übereinstimmung in Symmetrie und Gitterkonstanten bestehen.
Die meisten Seltenen Erden Oxide kommen ausschließlich in der Stöchiome-
trie Ln2O3 vor und bilden am häufigsten drei unterschiedliche polymorphe
Kristallstrukturen aus: der kubische C-Typ in der Bixbyit-Struktur, der
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Abbildung 1.1: Phasendiagramm der Seltenen Erden Oxide, wobei der
Ionenradius in Abhängigkeit von der Temperatur aufge-
tragen ist. Die unterschiedlichen Phasen sind mit den
Buchstaben C für kubisch, B für monoklin und A für
hexagonal gekennzeichnet. Die H- und X-Phase sind be-
sondere Hochtemperatur-Phasen. Nach [27, 29].
Die vorherrschende Struktur hängt von der Temperatur, dem hydrosta-
tischen Druck und dem Ionenradius des Seltenen Erden-Ions ab [27]. In
Abbildung 1.1 ist der Zusammenhang von Kristallstruktur und Temperatur
für die unterschiedlichen Seltene Erden Oxide dargestellt. Die Kristallstruk-
tur hat einen maßgeblichen Einfluss auf die dielektrischen Eigenschaften,
wie z. B. der dielektrischen Konstante [30]. Für die Seltenen Erden Oxide
mit den Ionen La3+ bis Nd3+ ist die hexagonale A-Typ Struktur und für
Seltenen Erden Oxide mit Ionen einer höheren Ordnungszahl die kubische
C-Typ Struktur die häufigste. Für das Wachstum auf Si(001) weist die
kubische C-Typ Struktur die geringste Gitterfehlanpassung auf und wird
so bevorzugt gebildet. Die C-Typ Struktur kann durch die Einheitszelle des
Minerals Bixbyit anhand von Calcium-Fluorit (CaF2) beschrieben werden
[31]. Die Bixbyit-Struktur besitzt die Raumgruppe Ia3̄ und beinhaltet 32
Metallatome und 48 Sauerstoffatome pro Einheitszelle, wobei ein Viertel der
Sauerstoffatome entlang der Raumdiagonalen vakant und die Metallatome
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sechsfach koordiniert sind [28].
In den letzten Jahren sind bereits einige Seltene Erden Oxide für MOS-
Anwendungen untersucht worden. Darunter Praseodymoxid (Pr2O3), das
epitaktisch auf Si(001) gewachsen und ausführlich mit unterschiedlichen
Methoden charakterisiert wurde [32]. Für Praseodymoxid sind allerdings
viele stabile Stöchiometrien bekannt, die sich schon bei geringen Unterschie-
den in den Wachstums- bzw. Prozessbedingungen ineinander umwandeln
können [33] und so die elektrischen Eigenschaften stark variieren können.
Auch Ceriumoxid (CeO2) wurde für die Anwendung als High-K-Material
untersucht. Es kann jedoch auch relativ einfach Sauerstoffatome unter
reduzierenden Bedingungen abgeben, wodurch sich unterschiedliche Stö-
chiometrien ausbilden können, was die Handhabung erschwert [34]. Ferner
wurden viele weitere Materialien wie Er2O3 [35], Sm2O3 [36] und Nd2O3
[37] untersucht von denen sich aber keines für die Anwendung in MOS-
Strukturen durchsetzen konnte.
1.3 Gadoliniumoxid
In dieser Arbeit wurde das Material Gadoliniumoxid (Gd2O3) verwendet,
das einer der vielversprechendsten Kandidaten für die Anwendung als High-
K-Material ist. Gd2O3 besitzt eine große Bandlücke, eine symmetrische
Bandanordnung zu Silizium, niedrige Leckströme, gute Grenzflächeneigen-
schaften und eine hohe dielektrische Konstante [38]. Des Weiteren weist
Gd2O3 die geringste Gitterfehlanpassung der Seltenen Erden Oxide im
Vergleich zu Silizium auf und ist thermodynamisch stabil in Kontakt mit
Silizium, wodurch epitaktisches Wachstum möglich wird [11].
Für Gd2O3 sind drei unterschiedliche kristalline Phasen bekannt: der kubi-
sche Bixbyite C-Typ (Mn2O3-Typ) mit einer Raumgruppe Ia3̄, der hexago-
nale A-Typ (La2O3-Typ) mit der Raumgruppe P3̄m1 und der monokline
B-Typ (Sm2O3-Typ) mit der Raumgruppe C2/m [27]. Für Volumenmateri-
al und Standardbedingungen wurde nur die kubische Struktur beobachtet.
Bei hohen Temperaturen und hohen Drücken kann sich die Kristallstruk-
tur in die monokline oder hexagonale Struktur umwandeln [27, 39]. Das
Phasendiagramm in Abbildung 1.1 zeigt den Übergang von kubischer zu
monokliner Phase von Gd2O3 bei ca. 1300 K und zu hexagonaler Phase
bei ca. 2400 K.
Für das Wachstum auf Silizium besitzt die kubische Phase von Gd2O3
eine geeignete Symmetrie. Mit der Gitterkonstante von kubischem Gd2O3
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(al = 1,0811 nm [40]) ergibt sich die Gitterfehlanpassung im Verhältnis zur
doppelten Gitterkonstante von Silizium (2as = 1.0862 nm [41]) zu -0,5%.
Im Prinzip sollte daher die Epitaxie von Gd2O3 mit gleicher Orientierung
zum Substrat möglich sein. Jedoch sind auch die Oberflächenenergien der
unterschiedlichen Orientierungen ein wichtiger Faktor für die Ausbildung
der Kristallorientierung. Die Oberflächenenergie der (100)-Orientierung ist
um einiges größer als bei der (110)- und (111)-Orientierung [42].
XPS-Untersuchungen haben gezeigt, dass Gd2O3 über Sauerstoff zu Sili-
zium bindet, d. h. an der Grenzfläche Gd-O-Si-Bindungen vorherrschen
[38]. Auf Si(111) wächst Gd2O3 in der gleichen (111)-Orientierung auf [43].
Für das Wachstum auf Si(001) bildet Gd2O3 aber eine (110)-Orientierung
aus, was durch eine enge Übereinstimmung des Sauerstoffuntergitters in
dieser Richtung und der niedrigeren Oberflächenenergie begründet wer-
den kann [38, 44]. Ferner gibt es auch Berichte über die Ausbildung einer
(100)-Orientierung beim Wachstum von Gd2O3 auf Si(001) bei niedrigen
Temperaturen oder auf einer Oberfläche mit veränderter Oberflächenrekon-
struktion [45, 46, 47]. In dieser Orientierung ist aufgrund der abwechselnden
Anordnung der positiven und negativen Ionen die Ausbildung eines zwei-
dimensionalen Elektronengases (2DEG) denkbar, was für elektronische
Anwendungen interessant wäre.
Des Weiteren wird in der Literatur auch vom Auftreten nicht-kubischer
Phasen in dünnen Gd2O3-Schichten beim Wachstum auf unterschiedlichen
Substraten und bei unterschiedlichen Wachstumsbedingungen berichtet.
Beim Wachstum von Gd2O3 auf GaN, SiC und GaAs zeigen die Schichten
eine dickenabhängige Änderung der Kristallstruktur von der hexagona-
len zur monoklinen Phase [48, 49, 50]. Das Wachstum von Gd2O3 auf
Si(111) bei niedrigen Temperaturen resultiert in der Bildung der monokli-
nen Struktur [51]. Auf Ge(001) wurde eine Mischung der kubischen und
monoklinen Phase von Gd2O3 beobachtet [52]. Die monokline Phase wird
auch bei anderen Wachstumsexperimenten, wie nach dem Sputtern oder
der Laser-Molekularstrahlepitaxie von Gd2O3 auf Si(001), in Abhängig-
keit von der Temperatur oder des chemischen Potentials des Sauerstoffs
gefunden [53, 54]. Insgesamt sind systematische Untersuchungen zu den
allgemeinen Bedingungen für die Stabilisierung bestimmter Polymorphe in
dünnen Schichten kaum verfügbar. Auch das allgemeine Verständnis der
physikalischen Mechanismen, die für die Bildung unterschiedlicher Phasen
in dünnen Schichten verantwortlich sind, sind noch unklar. Gleiches gilt
für die Charakterisierung der elektrischen und dielektrischen Eigenschaften
von Gd2O3-Schichten mit anderen Kristallstrukturen.
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1.4 Inhalt dieser Arbeit
Im Rahmen dieser Arbeit soll der Einfluss der epitaktischen Wachstums-
bedingungen von Gd2O3 auf Si(001) im Hinblick auf die Auswirkung auf
die Kristallstruktur, Orientierung und Oberflächenmorphologie untersucht
werden. Hierfür werden unterschiedliche Parameter wie Temperatur, Sau-
erstoffpartialdruck, Oberflächenpräparation, Substratdotierung und Fehl-
schnitt des Substrats variiert und der Einfluss einer thermischen Behandlung
nach dem Wachstum untersucht. Für die strukturelle Charakterisierung
werden röntgenographische Untersuchungen und Elektronenbeugungsex-
perimente zur Kristallstruktur- und Symmetriebestimmung durchgeführt.
Für die Bestimmung der kristallinen Struktur, Kristallqualität und Grenz-
flächeneigenschaften werden transmissionselektronenmikroskopische Unter-
suchungen durchgeführt. Zur Untersuchung der Oberflächenmorphologie
wird die Rasterkraftmikroskopie und zur Untersuchung der chemischen Bin-
dungsverhältnisse die Röntgenphotoelektronenspektroskopie verwendet. Für
die Untersuchungen der elektrischen und dielektrischen Eigenschaften der
Gd2O3-Schichten wurden Kapazitäts-Spannungs- und Strom-Spannungs-
Messungen durchgeführt, wofür geeignete MOS-Strukturen hergestellt wur-
den. Schließlich sind Modelle zur Erklärung des Auftretens unterschiedlicher
Kristallstrukturen und Oberflächenmorphologien in Abhängigkeit von den




Der Begriff Epitaxie kommt aus dem Griechischen von „epi“ (auf) und „ta-
xie“ (anordnen) und beschreibt den Vorgang einer regelmäßigen Anordnung
















Abbildung 2.1: Schema der Wachstumskammer einer Molekularstrahle-
pitaxieanlage. Dargestellt sind die Substrathalterung mit
integrierter Heizung, ein RHEED-System und die Mate-
rialquellen.
Die Struktur und Orientierung der aufwachsenden Schicht wird hierbei
von der Unterlage, dem Substrat, vorgegeben. Damit Epitaxie überhaupt
möglich ist, muss eine gewisse Ähnlichkeit bzw. Übereinstimmung der Git-
terparameter und Kristallsymmetrie von Schicht und Substrat vorhanden
sein. Mit dieser Methode lassen sich kristalline Schichten aus Halbleitern,
Metallen oder Isolatoren auf Substrate wachsen [55]. Bei der Epitaxie wird
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zwischen zwei Arten des epitaktischen Wachstums unterschieden: der Homo-
und Heteroepitaxie. Bei der Homoepitaxie bestehen Schicht und Substrat
aus identischem Material, bei der Heteroepitaxie unterscheiden sich beide.
Die Vorteile der Epitaxie gegenüber anderen Schichtherstellungsverfahren
wie der chemischen Gasphasenabscheidung (engl. chemical vapour depositi-
on, CVD) sind z. B. die bessere Schichtdickenkontrolle und die Vermeidung
der Nutzung von toxischen Gasen.
Die Molekularstrahlepitaxie (molecular beam epitaxy, MBE) ist ein spe-
zielles Verfahren der Epitaxie zum Wachstum von dünnen Schichten auf
vielen unterschiedlichen Substratmaterialien und kommt überwiegend in
der Halbleiterforschung zum Einsatz. Die kristalline Schicht wird gebildet,
indem Atome oder Moleküle des Materials der aufzuwachsenden Schicht
in einem Teilchenstrom zur Substratoberfläche gelangen und dort konden-
sieren. Die Substrattemperatur und die Temperatur des Schichtmaterials
können unabhängig voneinander eingestellt werden, sodass der Epitaxie-
prozess weitab vom thermodynamischen Gleichgewicht stattfinden kann
[56]. Durch die Ultrahochvakuumbedingungen (UHV) kann der Einbau
von Verunreinigungen in die Schicht und die Kollision mit anderen Gas-
molekülen weitestgehend unterdrückt werden. Des Weiteren kann unter
den UHV-Bedingungen die In-situ-Prozesskontrolle mit Beugung hochener-
getischer Elektronen in Reflexion (engl. reflection high energy electron
diffraction, RHEED) verwendet werden, da der Elektronenstrahl nicht an
Verunreinigungen oder Restgasatomen gestreut werden kann. Außerdem
können durch die sehr gute Schichtdickenkontrolle komplexe Schichtsysteme
hergestellt werden, welche für anspruchsvolle elektronische Bauelemente
benötigt werden.
In der Vergangenheit wurde die MBE unter anderem für Verbindungs-
halbleiter der III-V Gruppe, wie z. B. GaAs, zur Herstellung komplexer
Heterostrukturen für Laser-Anwendung verwendet [57]. Auch in der SiGe-
Epitaxie kommt das Verfahren häufig zum Einsatz. In den letzten Jahren
wurde die MBE für High-K-Materialien eingesetzt, speziell kristalliner Sel-
tene Erden Oxide.
Die elementaren Bestandteile der Molekularstrahlepitaxieanlage sind eine
Substrathalterung mit integrierter Heizung, das RHEED-System und die
Materialquellen. Die UHV-Bedingungen mit Drücken bis in den Bereich
kleiner als 10-10 mbar werden mit einem Pumpensystem bestehend aus einer
Vorpumpe (z. B. Drehschieberpumpe) und Hochvakuumpumpen (meistens
Turbomolekularpumpen) erzeugt. Zur Unterstützung werden teilweise au-
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ßerdem Ionengetter- und Kryopumpen verwendet, die den Druck noch
weiter reduzieren können. In Abbildung 2.1 ist eine schematische Zeichnung
der Wachstumskammer einer Molekularstrahlepitaxieanlage dargestellt. Bei
der Molekularstrahlepitaxie kann das Schichtmaterial in einer Effusionszelle
oder mit Hilfe eines Elektronenstrahlverdampfers (ESV) verdampft wer-
den. Bei der Elektronenstrahlverdampfung wird Strom durch ein Filament
geleitet, wobei ab einer gewissen Stromstärke Elektronen austreten. Die
Elektronen werden dann über ein elektrisches Feld beschleunigt und mit
Hilfe von Magnetspulen auf die Oberfläche des Beschichtungsmaterials
gelenkt [55]. Hierbei wird das Material nur am Auftreffort der Elektro-
nen aufgeschmolzen bzw. stark erhitzt und zur Sublimation angeregt. Der
Vorteil dieser Methode gegenüber der Verdampfung in einer Effusionszelle
ist, dass Verunreinigungen mit dem Tiegelmaterial aufgrund des lediglich
lokalen Beschusses mit Elektronen weitestgehend ausgeschlossen werden
kann [55]. Aufgrund der UHV-Bedingungen ist die mittlere freie Weglänge
der gasförmigen Teilchen einige km lang, sodass Kollisionen mit Restgasato-
men ausgeschlossen werden können. Der entstehende Teilchenstrahl kann
dann durch die molekulare Strömung ungehindert zum Substrat gelangen.
Mit der Heizung kann das Substrat separat vom Rest der Kammer auf
die gewünschte Temperatur geheizt werden und mit einem Schrittmotor in
Rotation versetzt werden, um eine homogene Schichtdickenverteilung zu
erreichen.
2.1 Epitaktische Wachstumsmodi
Der Wachstumsvorgang ist maßgeblich von den Bedingungen beim Start
des Wachstums abhängig. Hierbei spielt unter anderem die Gitterfehlan-
passung zwischen Schichtmaterial und Substrat, d. h. der Unterschied in
den Gitterkonstanten, die Oberflächenrekonstruktion und die thermodyna-
mische Stabilität der Materialien in Kontakt eine Rolle. Insgesamt wird













Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der unterschiedlichen epitak-
tischen Wachstumsmodi: (a) Frank-van-der-Merwe-, (b)
Volmer-Weber-, (c) Stranski-Krastanov-Wachstum und
(d) Stufenflussmechanismus.
Die Unterschiede der Wachstumsmodi können mit dem Benetzungsverhal-
ten des Schichtmaterials auf der Substratoberfläche erklärt werden. Dabei
wird der Zusammenhang zwischen der Grenzflächenenergie γsl zwischen
Schicht und Substrat, die Oberflächenenergie des Substrats γs, die Ober-
flächenenergie der aufwachsenden Schicht γl und der Kontaktwinkel α
zwischen Schicht und Substrat betrachtet. Der Zusammenhang ist dann
durch die Gleichung 1 nach Young beschrieben [62].
γs−γsl = γlcos(α) (1)
Hiervon ausgehend können die Kriterien für das Auftreten der unterschied-
lichen Wachstumsmodi hergeleitet werden.
Bei dem Frank-van-der-Merwe-Wachstum [Abb. 2.2 (a)], auch zweidimen-
sionales oder Lagenwachstum genannt, sind die adsorbierten Atome stärker
an das Substrat als mit sich selbst gebunden [55]. In den meisten Fäl-
len ist das Lagenwachstum in der Epitaxie der gewünschte Modus, um
glatte Schichten geringer Rauigkeit zu erzeugen. Damit eine vollständige
Benetzung der Oberfläche eintreten kann, muss die Oberflächenenergie des
Substrats γs größer als oder gleich der Summe aus Grenzflächenenergie γsl
und Oberflächenenergie der Schicht γl sein (Gleichung 2) [56].
γs ≥ γsl +γl (2)
Das Volmer-Weber-Wachstum [Abb. 2.2 (b)] , auch dreidimensionales oder
Inselwachstum genannt, zeichnet sich dadurch aus, dass die Atome des
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Schichtmaterials stärker aneinander gebunden sind als zum Substrat. Dieser
Wachstumsmodus kann dann auftreten, wenn die Oberflächenenergie des
Substrats γs kleiner als die Summe aus Grenzflächenenergie γsl und Ober-
flächenenergie der Schicht γl ist (Gleichung 3), wodurch keine vollständige
Benetzung der Oberfläche auftritt.
γs < γsl +γl (3)
Das Stranski-Krastanov-Wachstum [Abb. 2.2 (c)] ist eine Mischform bei-
der Modi, wobei das Schichtmaterial zunächst für ein paar Monolagen im
Lagenwachstum aufwächst und das Wachstum dann in das Inselwachstum
umschlägt. Dieser Modus tritt ein, wenn aufgrund der etwas größeren
Gitterfehlanpassung von Schicht und Substrat die Schicht zunächst pseu-
domorph verspannt aufwächst und ab einer kritischen Schichtdicke durch
Inselbildung relaxiert. Ein Bespiel für diesen Modus ist das Wachstum von
Germanium auf Silizium, wobei die Schicht bis zu einer Dicke von ca. 3
Monolagen im Lagenwachstum aufwächst und beim weiteren Wachstum
die entstandene Spannung durch Inselbildung abgebaut wird [63].
Ein weiterer Wachstumsmodus ist der Stufenflussmechanismus [Abb. 2.2
(d)]. Auf stark gestuften Oberflächen oder bei hohen Temperaturen ist die
Migrationslänge der adsorbierten Atome auf der Oberfläche größer als die
Terrassenbreite. Hierdurch werden die adsorbierten Atome überwiegend in
Stufenkanten oder Kinken eingebaut und eine Keimbildung auf den Terras-
sen findet nicht statt [56]. Des Weiteren ist der Stufenfluss begünstigt, wenn
die Übersättigung der Oberfläche mit Adatomen klein und die Mobilität
der Adatome hoch ist [64].
2.2 Oberflächenprozesse bei der Epitaxie
Für das Verständnis der Bildung einer epitaktischen Schicht ist es nötig,
die Prozesse zu betrachten, die die Atome oder Molekülfragmente aus der
Gasphase des Schichtmaterials bei der Adsorption an der Substratoberfläche













Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Oberflächenprozesse bei
der Epitaxie: (a) Adsorption, (b) Migration, (c) Einbau
an Stufenkante oder in Kinke, (d) Nukleation, (e) Einbau
in Keim, (f) Adsorption auf Keim, (g) Freisetzung aus
Keim und (h) Desorption. Nach [65].
Wird ein Atom aus der Gasphase des aufzuwachsenden Schichtmaterials an
der Probenoberfläche adsorbiert [Abb. 2.3 (a)], diffundiert dieses zunächst
auf der Oberfläche umher [Abb. 2.3 (b)]. Die Atome können aufeinander-
treffen und einen Keim ausbilden [Abb. 2.3 (d)], der bis zu einer kritischen
Größe anwachsen kann. Ab der kritischen Keimgröße erfolgt bei weiterem
Einbau von Atomen die Bildung einer stabilen Insel oder der Keim zerfällt
wieder und die Atome desorbieren oder bilden neue Keime [Abb. 2.3 (h)].
Außerdem können die Atome in Stufenkanten und an den energetisch sehr
günstigen Kinkpositionen eingebaut werden [Abb. 2.3 (c)]. Die Atome kön-
nen außerdem auf bereits entstandenen Keimen adsorbiert werden [Abb.
2.3 (f)] oder aus diesen wieder freigesetzt werden [Abb. 2.3 (g)] [65].
Das Mobilitätsverhalten der adsorbierten Atome kann mit Diffusionspro-
zessen beschrieben werden. Die mittlere Diffusionslänge λD kann durch die
Einstein’sche Gleichung beschrieben werden:
λ2D =Dsτs, (4)
wobei Ds den Diffusionskoeffizienten und τs die mittlere Aufenthaltszeit
der adsorbierten Atome an der Oberfläche beschreibt, bevor sie eingebaut
werden oder wieder desorbieren [61]. Der Diffusionskoeffizient Ds und die
mittlere Aufenthaltszeit τs, auch Lebensdauer genannt, können mit den





τs = νseEa/kBT (6)
Die Aktivierungsenergie zwischen zwei benachbarten Gleichgewichtsposi-
tionen auf der Oberfläche wird mit Ed beschrieben, die Distanz zwischen
den beiden mit aD und die Adsorptionsenergie (Desorptionsenergie) mit
Ea. Die Schwingungsfrequenz der Atome an der Oberfläche wird mit νs
bezeichnet, kB ist die Boltzmann-Konstante und T die Temperatur. Aus
den vorangegangenen drei Gleichungen (4, 5, 6) ergibt sich dann die mittlere
Diffusionslänge zu:
λD = aDeEa−Ed/2kBT . (7)
2.3 Heteroepitaxie
Bei der Heteroepitaxie bestehen Substrat und Schicht aus unterschiedli-
chen Materialien, wodurch beim Wachstum einer epitaktischen Schicht
Spannungen auftreten können. Diese Spannungen können entweder durch
den Unterschied in den Gitterkonstanten der Schicht- und dem Substrat-
material verursacht werden, die auch als Gitterfehlanpassung bezeichnet
wird, oder durch den Unterschied der Ausdehnungskoeffizienten von Schicht
und Substratmaterial (Thermospannung) verursacht werden. Im Folgenden
werden die Besonderheiten für kubische Kristallstrukturen dargestellt.
Aus dem Unterschied der Gitterkonstante der Schicht al und des Substrats
as lässt sich die Gitterfehlanpassung ∆a/a mit der Gleichung 8 bestimmen,
die gleichbedeutend ist mit der elastischen Verzerrung εmf ist [41]. Diese
Gleichung kann unter Verwendung der Parameter Schubmodul G und Pois-
sonzahl νp in die Spannung σmf umgerechnet werden (Gleichung 9). Für
al > as ist die Schicht kompressiv verspannt und εmf ist positiv. Wenn der
umgekehrte Fall (al < as) gilt, entsteht eine Zugspannung in der Schicht













Bis zu einer kritischen Schichtdicke, die auch abhängig von der Gitterfehlan-
passung ist, passt sich die Gitterkonstante des Schichtmaterials parallel zur
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Substratoberfläche al,p in der Ebene (engl. in-plane) der Gitterkonstante
der Schicht an. Dabei entstehen elastische Verspannungen, wodurch die Git-
terkonstante senkrecht zum Substrat al,s aus der Ebene (engl. out-of-plane)
der Schicht vergrößert oder verkleinert wird. Hierdurch wird die Einheits-
zelle tetragonal verzerrt [66]. Solche Schichten werden als pseudomorph






Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Heteroepitaxie, der pseu-
domorphen Verspannung und der Relaxation. (a) pseudo-
morphe, (b) teilrelaxierte und (c) voll relaxierte epitakti-
sche Schicht. Nach [66].
Eine pseudomorphe Schicht kann nicht unendlich weiterwachsen, da die
Spannung immer größer wird, bis die Schicht ab einer kritischen Schichtdicke
unter Bildung von Versetzungen oder Inseln relaxiert. Bei einer teilweise
relaxierten Schicht ist die Gitterkonstante parallel zur Substratoberfläche
nicht mehr gleich der Gitterkonstante des Substrats [Abb. 2.4 (b)]. Bei
vollständig relaxierten Schichten ist die tetragonale Verzerrung nicht mehr
vorhanden und die Einheitszelle besitzt wieder ihre ursprüngliche Form
[Abb. 2.4 (c)] [66].
Die Beschreibung der Relaxation erfolgt mit dem Relaxationsgrad r und
wird mit der Gleichung 10 definiert, wobei εmf,p die Gitterfehlanpassung
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Pseudomorphe Schichten haben einen Relaxationsgrad von r = 0 und voll
relaxierte Schichten weisen r = 1 auf.
Ein weiterer Beitrag zur Schichtspannung kann durch den Unterschied im
thermischen Ausdehnungskoeffizienten αT auftreten, die auch Thermospan-
nung genannt wird. Die thermische Verzerrung εT setzt sich zusammen aus
der Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Schicht αl(T )
und Substrat αs(T ), die auch temperaturabhängig sind und der Tempe-
raturdifferenz von Wachstums- und Raumtemperatur ∆T (Gleichung 11)
[41].
εT = [αl(T )−αs(T )] ·∆T (11)
Die thermische Verzerrung kann analog zur Formel 9 in eine thermische
Spannung σT umgerechnet werden. Allgemein können die auftretenden
Schichtspannungen störend sein, wie z. B bei virtuellen Substraten. Die
Spannung in den Schichten wird hier üblicherweise durch das Wachstum
ausreichend dicker Schichten durch Relaxation abgebaut [67, 68]. Für einige
Anwendungen sind verspannte Schichten aber auch erwünscht. Verspanntes
Silizium im Kanal von MOSFET-Strukturen kann z. B. die Beweglichkeit
der Ladungsträger erhöhen, was die Performance des Bauteils verbessert
[69].
2.4 Si(001)-Oberfläche
In dieser Arbeit wurden ausschließlich die in der Industrie verbreitetsten
Siliziumsubstrate mit einer (001)-Orientierung verwendet. Die Besonder-
heiten der Oberfläche dieser Substrate werden im Folgenden dargestellt.
Die Atome an der Si(001)-Oberfläche besitzen jeweils zwei freie Bindun-
gen. Dieser Zustand ist energetisch ungünstig, weshalb die Atome in den
oberflächennahen Bereichen durch Umordnung versuchen die Anzahl der
freien Bindungen zu minimieren. Dies geschieht durch eine Rekonstruktion
der Oberfläche, wobei die neu entstehende Ordnung Oberflächenrekon-
struktion genannt wird. Für Si(001)-Oberflächen bildet sich meistens die
(2x1)-Rekonstruktion aus [65]. Bei der (2x1)-Rekonstruktion wird eine der
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beiden freien Bindungen durch eine paarweise Bindung zwischen benachbar-
ten Atomen an der Oberfläche abgesättigt. Auf der Oberfläche entstehen
so in Reihen angeordnete Dimere, wobei die Bindungen senkrecht zu der
Orientierung der Dimerreihen sind. Auf benachbarten Terrassen, getrennt
mit monoatomaren Stufen, sind die Dimerreihen senkrecht zueinander an-
geordnet und verlaufen entlang der [110]-Richtungen [65]. In Abbildung
2.5 ist die (2x1)-Rekonstruktion der Si(001)-Oberfläche schematisch in der














2a1 = 7,68 Å
a1 = 3,84 Å
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(b)
Abbildung 2.5: Schematische Zeichnung der (2x1)-Rekonstruktion der
Si(001)-Oberfläche. (a) Draufsicht auf die (2x1)-
Rekonstruktion und Anordnung auf benachbarten Terras-
sen und (b) die Seitenansicht der (2x1)-Rekonstruktion
und Darstellung der Dimerbildung. Nach [65].
Die unrekonstruierte Si(001)-Oberfläche (1x1) kann mit einer quadratischen
Einheitszelle an der Oberfläche beschrieben werden, wobei der Gitterab-
stand a1 = aSi√2 = 3,84 Å und aSi = 5,43 Å die Gitterkonstante von Silizium
ist [65]. Bei der (2x1)-Rekonstruktion hat die Einheitszelle an der Ober-
fläche in eine Richtung den einfachen Abstand a1 und in die andere den
doppelten Abstand von 2a1 = 7,68 Å [65].
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In diesem Kapitel werden die Grundlagen der Messmethoden dargestellt,
die zur Charakterisierung der epitaktisch gewachsenen Schichten in dieser
Arbeit verwendet wurden.
3.1 Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion
Zur In-situ-Charakterisierung von epitaktischen Schichten wird häufig das
weitverbreitete Verfahren der Beugung hochenergetischer Elektronen in
Reflexion (engl. reflection high-energy electron diffraction, RHEED) verwen-
det. Aus dem Beugungsbild der Elektronen können Informationen über die
Qualität der Oberflächenrekonstruktion, Kristallstruktur und -orientierung
und Morphologie der Oberfläche gewonnen werden. Bei RHEED wird ein
hochenergetischer Elektronenstrahl (typisch 20 keV) in einem sehr flachen
Winkel (0,5° - 2,5°) auf die Kristalloberfläche gestrahlt, wo die Elektro-
nen gebeugt und reflektiert werden [70]. Das entstehende Beugungsbild
der reflektierten Elektronen wird dann mit Hilfe eines Fluoreszenzschirms
sichtbar gemacht, was über eine Kamera am Computer analysiert werden
kann. Aufgrund der nur sehr geringen Eindringtiefe ist das Verfahren sehr
oberflächensensitiv und eignet sich sehr gut für die Untersuchung der obers-
ten Atomlagen kristalliner Proben [70].
Für die Erklärung der Entstehung der RHEED-Beugungsbilder lässt sich
vereinfacht die kinematische Streutheorie verwenden [70]. In diesem Fall
wird ausschließlich der Wellencharakter der Elektronen verwendet. Nach
der Beugungstheorie muss für die Entstehung von Beugungsreflexen der
Elektronen die Laue-Bedingung (Gleichung 12) erfüllt sein [71]. Die Laue-
Bedingung besagt, dass konstruktive Interferenz dann entsteht, wenn die
Differenz des Wellenvektors des einfallenden Elektronenstrahls k0 und des
Wellenvektors des gebeugten Strahls k dem reziproken Gittervektor G
entspricht. Die Wellenvektoren werden über die Gleichung 13 definiert und
sind abhängig von der Wellenlänge der Elektronen, die wiederum von der
Beschleunigungsspannung abhängt. Da hier ausschließlich elastische Streu-
ung betrachtet wird, müssen außerdem die Beträge der hier betrachteten
Wellenvektoren identisch sein.
k0−k = G (12)
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Abbildung 3.1: Schematische Zeichnung der Seitenansicht der Beugungs-
geometrie bei RHEED. Nach [72].
Eine Veranschaulichung der Laue-Bedingung wird mit Hilfe der Konstrukti-
on der Ewaldkugel erreicht, welche in der Beugungsgeometrie von RHEED
in der Abbildung 3.1 dargestellt ist. Die Ewaldkugel wird um den Anfangs-
punkt von k0 mit dem Radius von |k0| konstruiert. Die Beugungsreflexe
entstehen dann, wenn der Wellenvektor k des gebeugten Strahls auf einen
reziproken Gitterpunkt auf der Oberfläche der Ewaldkugel zeigt [66]. Auf-
grund der geringen Informationstiefe kommt die Information lediglich aus
den oberflächennahen Bereichen und nicht aus dem Volumen. Deshalb kann
das Substrat als eine zweidimensionale Fläche angenähert werden, wodurch
das reziproke Punktgitter zu eindimensionalen reziproken Gitterstangen
entartet, die senkrecht zur Probenoberfläche stehen. Die sichtbaren Beu-
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gungsreflexe auf dem Fluoreszenzschirm entsprechen demnach den Schnitt-
punkten der reziproken Gitterstangen mit der Ewaldkugel, die sich auf den
sogenannten Lauekreisen befinden [70]. Die unterschiedlichen Ordnungen
der Lauekreise sind den Beugungsordnungen nach der Bragg-Bedingung







Abbildung 3.2: RHEED-Beugungsbild in Abhängigkeit von der Ober-
flächenmorphologie: (a) glatte Oberflächen, (b) gestufte
Oberflächen, (c) Inseln auf der Oberfläche und (d) poly-
kristalline Schichten. Nach [73].
Die Oberflächenmorphologie der zu untersuchenden Probe hat einen maß-
geblichen Einfluss auf die Beschaffenheit des Beugungsbildes. In Abbildung
3.2 sind die RHEED-Beugungsbilder für unterschiedliche Oberflächenmor-
phologien dargestellt. Für glatte Oberflächen oder gestufte Oberflächen
mit Terrassenbreiten größer als die Kohärenzlänge der Elektronen, entsteht
ein punktförmiges Beugungsbild auf den Lauekreisen [Abb. 3.2 (a)] [74].
Wenn die Oberfläche schwach gestuft und die Kohärenzlänge der Elektro-
nen kleiner als die Terrassenbreiten sind, führt dies zu einer Streckung der
Beugungsreflexe auf den Lauekreisen senkrecht zur Oberfläche [Abb. 3.2
(b)]. Bei der Bildung von Inseln auf der Oberfläche können die Elektronen
diese je nach Größe durchstrahlen, wodurch Volumeninformationen im
Beugungsbild zu sehen sind [74]. Das Beugungsbild zeigt dann zusätzliche
Reflexe abseits der Lauekreise. Eine polykristalline Schicht wird im RHEED-
Beugungsbild durch ein ringförmiges Muster verdeutlicht. In Abbildung 3.3
sind die RHEED-Beugungsbilder in [110]-Richtung der unrekonstruierten
Si(001)-Oberfläche [Abb. 3.3 (a)] und der (2x1)-rekonstruierten Oberflä-
che [Abb. 3.3 (b)] als Beispiel dargestellt. Die (2x1)-Rekonstruktion der
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Abbildung 3.3: RHEED-Aufnahmen der Si(001)-Oberfläche (a) unrekon-
struiert vor einer thermischen Präparation und (b) (2x1)-
rekonstruiert nach einer thermischen Präparation. Die
(2x1)-Rekonstruktion zeigt sich durch die zusätzlichen
Reflexe in der Mitte zwischen den Hauptreflexen.
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3.2 Kristallstrukturanalyse mit Röntgenstrahlung
Die erste Entdeckung und Erklärung von Beugungseffekten bei der Be-







Abbildung 3.4: Schematische Darstellung der Bragg-Bedingung bei der
Beugung von Röntgenstrahlung an einem Kristall mit
dem Netzebenenabstand dhkl unter dem Einfallswinkel θ.
Nach [66].
Betrachtet wird eine Netzebenenschar in einem Kristall mit dem Abstand
dhkl, die parallel zur Oberfläche liegt. Wenn Röntgenstrahlen der Wellen-
länge λ auf den Kristall treffen, werden Strahlungsanteile in kernnahen
Bereichen reflektiert. Nach dem Reflexionsgesetz gilt, dass der Einfalls-
dem Ausfallswinkel entspricht. Aufgrund der sehr kleinen Wellenlänge der
Röntgenstrahlung kann diese in den Kristall eindringen und auch an den
darunterliegenden Netzebenen reflektiert werden [66]. Diese Strahlen legen
insgesamt einen längeren Weg als die an der Oberfläche reflektierten Strah-
len zurück, wodurch diese beiden Strahlen bzw. Wellen phasenverschoben
sind. Der Unterschied in der zurückgelegten Strecke wird als Gangunter-
schied 2δ bezeichnet. Bei Austritt aus der Oberfläche können diese Strahlen
mit den an der Oberfläche reflektierten Strahlen interferieren, wobei eine
konstruktive Interferenz bei einem Gangunterschied der Größe von ganz-
zahligen Vielfachen der Wellenlänge auftritt [66]. In Abbildung 3.4 ist die
Beugung von Röntgenstrahlung am Kristall schematisch dargestellt.
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Die Bedingung für konstruktive Interferenz wird demnach weiter durch
den Einfallswinkel θ zwischen dem einfallenden Strahl und der Netzebene
bestimmt. Der Winkel θ hängt vom Netzebenenabstand dhkl und der Wel-
lenlänge λ der einfallenden Röntgenstrahlung ab. Der Zusammenhang wird
mit der Bragg-Gleichung beschrieben (Gleichung 14), wobei n die Beugungs-
ordnung angibt. Für den Gangunterschied gilt außerdem die Gleichung
dhkl = δsinθ .
nλ= 2dhklsinθ (14)
Für die Ermittlung der Gitterkonstante können die bestimmten Netze-
benenabstände mit Kenntnis der Kristallstruktur berechnet werden. Die
Gleichungen 15 und 16 beschreiben den Zusammenhang von Netzebenenab-
stand und Gitterkonstante der kubischen und monoklinen Kristallstruktur.
Die Variablen a, b und c sind die unterschiedlichen Gitterkonstanten und h,


















Die Röntgendiffraktometrie (engl. X-ray diffraction, XRD) ist ein vielseiti-
ges Verfahren zur Strukturanalyse von kristallinen Festkörpern. Mit einer
Vielzahl von unterschiedlichen Scan-Methoden können diverse Informati-
on wie Kristallinität, Kristallstruktur und -orientierung, Defektdichten,
Verspannungen und viele weitere Eigenschaften untersucht werden [66].
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Abbildung 3.5: Schematischer Aufbau eines Röntgendiffraktometers in
der Bragg-Brentano-Anordnung mit einer feststehen-
den Quelle. Die Schneidkante wird nur für die XRR-
Messungen benötigt. Nach [66].
Ein Röntgendiffraktometer besteht aus einem Goniometer, in dessen Mitte
die Probe platziert wird, einer Röntgenquelle und einem Detektor, die sich
auf dem Goniometerkreis befinden (Abb. 3.5). Für die Beugungsexperi-
mente wird die Röntgenstrahlung in einem bestimmten Winkel auf die zu
untersuchende Probe gestrahlt. Je nach Scan-Art bzw. zu untersuchenden
Reflexen werden die bestimmten Winkel im Goniometer verfahren und
gleichzeitig die Intensität mit dem Detektor aufgenommen. Anschließend
kann das Diffraktogramm an einem Computer mit einer Messsoftware
ausgewertet werden.
Die Röntgenröhre besteht in vielen Fällen aus einer Kupferanode, die mit
hochenergetischen Elektronen bestrahlt wird, wodurch ein charakteristi-
sches Röntgenspektrum emittiert wird [66]. Bei der Röntgenbeugung ist
monochromatische Röntgenstrahlung vorteilhaft, weshalb aus den charak-
teristischen Spektren mit Hilfe von Göbelspiegel und Monochromator eine
bestimmte Wellenlänge herausgefiltert wird. Hier wird meist die CuKα1-
Strahlung verwendet, die eine Wellenlänge von λ= 0,154059 nm besitzt
[66]. Bei Verwendung von monochromatischer Strahlung wird auch von
hochaufgelöster Röntgendiffraktometrie gesprochen (engl. high resolution
XRD, HRXRD).
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Abbildung 3.6: Veranschaulichung des reziproken Raumes und der Ewald-
kugel. Außerdem sind die gebräuchlichen unterschiedli-
chen Scan-Arten bei der Röntgenbeugung dargestellt. Die
gestrichelten Halbkreise zeigen die Begrenzung des zu
messenden Teils des reziproken Raumes aufgrund der
Messgeometrie. Nach [66].
In Abbildung 3.5 sind die unterschiedlichen Winkel gezeigt, die bei einer
Messung verfahren werden können. Bei einer Messung wird die Probe in
die Mitte des Goniometers gelegt, sodass der Röntgenstrahl in die Mitte
der Probe auftrifft. Anschließend wird die Intensität der gebeugten Strah-
lung in Abhängigkeit von dem zu messenden Winkel detektiert. Hierbei
ist sichergestellt, dass sich der Detektor immer im gleichen Abstand zur
Probe auf dem Goniometerkreis befindet. Insgesamt sind eine Vielzahl von
unterschiedlichen Messungen möglich, bei denen unterschiedliche Winkel in
der Messgeometrie verfahren werden. In Abbildung 3.6 ist gezeigt, welchen
Bereich des reziproken Raumes durch die einzelnen Messmethoden abge-
bildet werden können. Der Winkel ϕ beschreibt die Rotation der Probe
zur Oberflächennormalen und χ die Rotation parallel zur Oberfläche. Die
Messgeometrie bedingt, dass einzelne Bereiche nicht erreicht werden können,
z. B kann der 2θ-Winkel nie größer als 180° bzw. etwas kleiner werden, weil
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der Weg durch die Quelle begrenzt ist. Außerdem kann der Einfallwinkel ω
nicht kleiner 0° und nicht größer als 2θ werden, da so entweder die Quelle
bzw. Detektor durch die Probe abgeschirmt wird. Diese verbotenen Bereiche
sind abhängig von der Wellenlänge der eingestrahlten Röntgenstrahlung
und können deshalb durch Änderung der Wellenlänge angepasst werden.
2θ/ω-Messungen
Die am häufigsten verwendete Scan-Art bei XRD-Messungen ist die 2θ/ω-
Messung oder im symmetrischen Fall auch θ/2θ-Messung genannt. Sind
die zu untersuchenden Netzebenen parallel zur Oberfläche des Substrats
(engl. out-of-plane), müssen die Winkel ω und θ identisch sein, damit die
Beugungsbedingung erfüllt ist. Bei der θ/2θ-Messung werden der Detek-
tor mit dem Winkel 2θ und die Probe um dem Winkel θ um die gleiche
Achse gedreht, wobei der Detektor die doppelte Winkelgeschwindigkeit v
im Vergleich zur Probe hat. Hierdurch wird gewährleistet, dass die Mess-
richtung erhalten bleibt, wodurch einfallender und gebeugter Strahl immer
den gleichen Winkel zur Probenoberfläche aufweisen [66]. Der reziproke
Gittervektor bewegt sich damit auf einer Geraden vom Ursprung senkrecht
zur Probenoberfläche weg (Abb. 3.6), wodurch sich der Beugungswinkel
kontinuierlich ändert. Mit dieser Scan-Art kann die Orientierung der kris-
tallinen Probe bzw. der Schicht gegenüber dem Substrat bestimmt werden.
Bei der Untersuchung von asymmetrischen Reflexen liegen die Netzebenen
nicht parallel zur Oberfläche und sind um einen bestimmten Winkel τp
verkippt, der mit der Formel 17 berechnet werden kann [66].
τp = arccos
 h1h2 +k1k2 + l1l2√(
h21 +k21 + l21
)(
h22 +k22 + l22
)
 (17)
Der Winkel ω ergibt sich dann zu ω = θ+ τp. Der Ablauf der Messung
ist dann identisch zu der symmetrischen Messung, bei der die Winkel so
verfahren werden, dass die zu untersuchenden Netzebenen immer senkrecht
zur Messrichtung liegen. Die Untersuchung asymmetrischer Reflexe eignet
sich z. B. für die Bestimmung von Kristallsymmetrien. Des Weiteren können
reziproke Gitterkarten von asymmetrischen Reflexen aufgenommen werden,
die sich durch die Aufnahme von mehreren 2θ/ω-Messungen im Bereich
des zu untersuchenden Reflexes mit unterschiedlichen Startwerten für den
ω-Winkel ergeben. Aus den reziproken Gitterkarten können eine Vielzahl
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an Information gewonnen werden, unter anderem die Gitterkonstanten
in in-plane und out-of-plane Richtung sowie den Relaxationsgrad und
Schichtverspannungen [66].
ϕ-Scan
Der ϕ-Scan kann verwendet werden, um Kristallsymmetrien und Domä-
nenstrukturen zu bestimmen. Hierbei wird durch das Einstellen der Winkel
ω und 2θ im Goniometer die Probe auf eine einen asymmetrischen Reflex
ausgerichtet. Anschließend wird die Probe entlang der Oberflächennormalen
um den Winkel ϕ rotiert und die gebeugte Intensität am Detektor aufge-
zeichnet. Je nach Kristallsymmetrie werden Beugungsreflexe im Abstand
ϕ= 360°P detektiert, wobei P für die Periodizität steht [66]. Aus der Peri-
odizität P lassen sich dann Aussagen über die Kristallstruktur und/oder
Anzahl der unterschiedlichen Domänen treffen. Für die kubische Struktur
in der (001)-Richtung ergibt sich eine vierfache Symmetrie, wobei Reflexe
im Abstand von 90° auftreten. Bei der monoklinen Struktur ist hingegen
eine Zweifachsymmetrie vorhanden.
Röntgendiffraktometrie mit streifendem Einfall
Bei der Untersuchung von dünnen Schichten in der 2θ/ω-Geometrie dringt
die Röntgenstrahlung durch den großen Einfallswinkel weit in das Substrat
ein. Für die Beugung in den dünnen Schichten steht so nur wenig Volumen
zur Verfügung, was zu einer sehr geringen Intensität der Beugungsreflexe
führen kann. Durch eine Verringerung des Einfallswinkels αi < 1° wird
das Volumen der Schicht, das zur Beugung zur Verfügung steht, deutlich
vergrößert [76]. Diese Methode wird als Röntgenbeugung mit streifendem
Einfall bezeichnet (engl. grazing incidence XRD, GIXRD). Mit diesem
Verfahren können so selbst sehr dünne Schichten vermessen werden, weil
die Röntgenstrahlung eine größere Wegstrecke durch die Schicht zurücklegt.
Durch den streifenden Einfall werden bei GIXRD anders als bei der 2θ/ω-
Messung die Netzebenen senkrecht zur Oberfläche (engl. in-plane) unter-
sucht, was in der Abbildung 3.7 verdeutlicht ist. Typische Einfallswinkel
αi der Röntgenstrahlung auf die Proben bei GIXRD liegen im Bereich zwi-
schen 0,25° und 0,5°, etwas über dem kritischen Winkel der Totalreflexion
[76]. Hierdurch beträgt die Eindringtiefe der Röntgenstrahlung nur wenige
nm, sodass eine sehr hohe Oberflächensensitivität erreicht wird.
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Abbildung 3.7: Schematische Zeichnung der Beugungsgeometrie bei der
Röntgenbeugung mit streifendem Einfall (GIXRD). Nach
[76].
Bei GIXRD-Messungen wird die Probe so orientiert, dass die Beugungsbe-
dingungen für Netzebenen senkrecht orientiert zur Oberfläche erfüllt sind.
In dieser Anordnung wird dann eine symmetrische 2θ/ω-Messungen auf-
genommen, woraus dann die Reflexe der Netzebenen senkrecht zur Ebene
hervorgehen. Der Bragg-Winkel ω bzw. θ liegt hierbei in der Ebene und
nicht senkrecht dazu (Abb. 3.7) [76]. Das Substrat muss hierfür in Vergleich
zur 2θ/ω-Messungen um 90° um den Winkel χ gemäß der Abbildung 3.5
gedreht werden. In diesem Fall entspricht der Winkel ϕ, der die Drehung
um die Oberflächennormale der Probe beschreibt, dem Bragg-Winkel ω.
Des Weiteren eignet sich die GIXRD-Geometrie auch zur Untersuchung
der Kristallsymmetrie mit einem ϕ-Scan.
3.2.2 Röntgenreflektometrie
Für die zerstörungsfreie und genaue Bestimmung von Schichtdicken und
Oberflächenrauigkeiten eignet sich das Verfahren der Röntgenreflektometrie
(engl. X-ray reflection, XRR) [66]. Der interessante Winkelbereich θ für
XRR befindet sich im Bereich von 0° - 5°. Das Reflexionsverhalten der
Röntgenstrahlung lässt sich mit Hilfe der Fresnel-Gleichungen beschreiben.
Eine Voraussetzung ist, dass die Schicht und das Substrat unterschiedliche
Brechungsindizes n aufweisen müssen, sodass die Röntgenstrahlen an der
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Grenzfläche gebrochen werden [66]. Bis zu einem kritischen Winkel θc dringt
der Röntgenstrahl nicht in die Probe ein und wird an der Oberfläche total
reflektiert. Daher wird der Winkel auch Totalreflexionswinkel genannt, der
materialspezifisch bzw. abhängig von der Dichte der zu untersuchenden
Schicht ist [66].
Bei Erhöhung des Einfallswinkels tritt der Röntgenstrahl teilweise in die
Schicht ein. An der Grenzfläche zwischen der Schicht und Substrat wird
der Strahl teilweise transmittiert und reflektiert. Der reflektierte Anteil
kann dann wieder aus der Oberfläche austreten und mit der an der Oberflä-
che reflektierten Strahlung interferieren, wodurch Intensitätsoszillationen
entstehen. In Abbildung 3.7 ist der Unterschied in der Messgeometrie zu
GIXRD dargestellt.
Die Schichtdicke d kann mit der Gleichung 18 bestimmt werden. Aus der
Wellenlänge λ, den Winkeln θm und θn und der m-ten bzw. n-ten Ordnung
der Intensitätsmaxima kann die Schichtdicke d berechnet werden [66].
d= λ(m−n)2(sin(θm)−sin(θn))
(18)
Für die Minimierung der Intensität der Streustrahlung, die bei der Messung
auftreten und auf den Detektor treffen kann, wird häufig eine Schneidkante
(engl. knife edge) verwendet (vgl. Abb. 3.5). Die Schneidkante besteht
aus einer spitzen Kante, die über dem Auftreffort der Röntgenstrahlen
im Abstand von ca. 50 µm platziert wird. Die gemessene XRR-Kurve
wird anschließend mit einer Simulation angenähert, aus der dann die ein-
zelnen Parameter abgelesen werden können. In Abbildung 3.8 ist eine
XRR-Messung einer 10 nm dicken Gd2O3-Schicht und eine Simulation zur
Schichtdickenbestimmung als Beispiel gezeigt.
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Abbildung 3.8: XRR-Messung einer 10 nm dicken Gd2O3-Schicht und
eine Simulation zur Bestimmung der Schichtdicke.
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3.3 Rasterkraftmikroskopie
Die Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy, AFM) wird
unter anderem zur Untersuchung von Oberflächenmorphologien mikroelek-
tronischer Strukturen eingesetzt. Diese Methode bietet die Möglichkeit,
Aufnahmen vieler unterschiedlicher Oberflächen von Festkörpern mit sehr
hoher Auflösung durchzuführen. Im Vergleich zu anderen hochauflösenden
Mikroskopieverfahren unterscheidet sich die Rasterkraftmikroskopie durch
die Bildgebung, die durch Auslenkung einer mechanischen Messspitze und










Abbildung 3.9: Schematischer Aufbau eines Rasterkraftmikroskops. Nach
[77].
Bei der Rasterkraftmikroskopie wird die zu untersuchende Probe in die Mit-
te auf einem Probentisch platziert und per Vakuumansaugung festgehalten.
Eine piezogesteuerte Messspitze (engl. Cantilever) wird der Probe angenä-
hert, bis sich diese gerade in Kontakt mit der Probenoberfläche befindet.
Anschließend wird der zu untersuchende Bereich auf der Oberfläche abge-
rastert. Die Oberflächenbeschaffenheit der Probe bestimmt die Auslenkung
des Cantilevers durch eine Wechselwirkung von interatomaren Kräften
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(Coulombkraft etc.). Ein Laserstrahl ist dabei auf den Cantilever fokussiert,
der bei Auslenkung des Cantilevers unterschiedlich stark abgelenkt wird
[77]. Die Auslenkung wird mit einer 4-Zellen-Photodiode detektiert. Die
Signale der Photodiode werden mit einem Programm am Computer zu einer
Bildinformation der Oberfläche umgewandelt. Eine schematische Zeichnung










Abbildung 3.10: Kräfteverhältnisse bei der Rasterkraftmikroskopie in
Abhängigkeit vom Abstand zur Probenoberfläche. Die
genutzten Bereiche für die unterschiedlichen Betriebs-
modi sind gekennzeichnet. Nach [77].
Je nach Abstand des Cantilevers zur Oberfläche dominieren abstoßende
oder anziehende interatomare Kräfte. Bei unterschiedlichen Probeneigen-
schaften kann der Abstand zur Probenoberfläche entscheidend für die
AFM-Aufnahmen sein. Für kleine Abstände dominieren abstoßende Kräfte
und der Betriebsmodus wird als Kontakt-Modus bezeichnet [77]. Für größe-
re Abstände überwiegen anziehende Kräfte, was als Nicht-Kontakt-Modus
bezeichnet wird. Eine Mischung aus beiden Modi wird als intermittieren-
der Kontakt bezeichnet. In Abbildung 3.10 sind die Kräfteverhältnisse in
Abhängigkeit des Abstandes zur Probenoberfläche dargestellt. In dieser
Arbeit wurde die Oberflächenmorphologie der Schichten ausschließlich im
Kontakt-Modus untersucht, weshalb sich im Folgenden auf die Erläuterung
dieses Modus beschränkt wird.
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Im Kontakt-Modus befindet sich der Cantilever in direktem Kontakt mit
der Probenoberfläche, sodass zwischen diesen beiden starke abstoßende
Kräfte wirken (Abb. 3.10). Für weiche Oberflächen kann der direkte Kon-
takt zu einer Beschädigung führen, weshalb sich dieser Modus eher für harte
Oberflächen eignet. In diesem Modus kann die Oberflächenmorphologie in
zwei Arten gemessen werden, entweder bei konstanter Höhe des Cantilevers
oder bei konstanter Kraft auf die Messspitze [77]. Bei konstanter Höhe wird
die Auslenkung des Cantilevers mit Hilfe der Änderung der Reflexion des
Laserstrahls und der Detektion mit einer 4-Zellen-Photodiode in ein Bild
der Oberfläche umgewandelt. Eine Alternative bietet das Abrastern der
Probe mit dem Cantilever mit einer konstanten Kraft auf die Spitze. Die
Höheninformation wird dann aus dem Signal des piezoelektrischen Scanners
gewonnen und ein Bild der Oberfläche erzeugt [77].
Des Weiteren kann im selben Modus gleichzeitig die laterale Auslenkung
des Cantilevers mit dem Photodetektor gemessen werden (engl. lateral force
microscopy, LFM). Die Bewegung in lateraler Richtung des Cantilevers
wird durch die Reibung zwischen Oberfläche und Messspitze ausgelöst.
Dieses Signal ist empfindlich gegenüber der Oberflächenbeschaffenheit und
ergibt ein ähnliches Bild der Oberfläche im Vergleich zur vertikalen Aus-
lenkung [77]. Der Vorteil dieser Methode besteht darin, dass steile Kanten





Die Grundlage der Photoelektronenspektroskopie bildet der photoelektri-
sche Effekt, der erstmals von Einstein 1905 theoretisch erklärt wurde [78].
Die Analysemethode wird zur Bestimmung chemischer Zusammensetzun-
gen und Bindungszuständen in Festkörpern in oberflächennahen Bereichen
verwendet. Werden elektromagnetische Wellen mit einer Energie größer
als der Austrittsarbeit des zu untersuchenden Materials bestrahlt, können
Elektronen aus den Atomen durch Energieübertragung in oberflächennahen
Bereichen herausgelöst werden [Abb. 3.11 (b)]. Die Austrittsarbeit be-
schreibt die Energie, die benötigt wird, um ein Elektron vom Fermi-Niveau
EF über das Vakuumniveau Evac anzuheben. Die herausgelösten Elektro-
nen haben eine kinetische Energie E′kin, die proportional zur Energie des
eingestrahlten Lichtes hν ist und von der Bindungsenergie der Elektronen





































Abbildung 3.11: (a) Prinzipskizze einer XPS- bzw. UPS-Messung. (b)
Schematischer Prozess der Photoemission und Darstel-
lung der relevanten Energieniveaus bei der Detektion.
Nach [79].
E′kin = hν−Eb− qϕs (19)
Die aus der Probenoberfläche austretenden Elektronen können z. B. über
einen Halbkugelanalysator detektiert werden. In der Regel befinden sich die
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Probe und der Analysator auf demselben Potential, wodurch sich die Fermi-
Niveaus angleichen [Abb. 3.11 (b)]. Ist die Austrittsarbeit des Spektrometers
qϕsp bekannt, kann die Bindungsenergie der Elektronen über die Gleichung
20 bestimmt werden [80].
Eb = hν−Ekin− qϕsp (20)
Bei der Austrittsanregung der Elektronen durch hochenergetische Strahlung
treten zunächst Elektronen jeglicher Energie aus der Oberfläche aus. Im
Halbkugelanalysator werden die Elektronen dann selektiert, indem zwischen
zwei konzentrischen halbkugelförmigen Elektroden eine bestimmte Span-
nung angelegt wird. Je nach Spannung können dann nur Elektronen einer
bestimmten Energie den Analysator passieren und am Elektronendetektor
gemessen werden [80]. Durch Variation der Spannung kann das Spektrum
der Intensitätsverteilung der kinetischen Energie der Elektronen aufgenom-
men werden, die dann in die Bindungsenergie überführt werden kann. Eine
schematische Skizze einer Photoelektronenspektroskopie-Messung ist in
Abbildung 3.11 (a) dargestellt.
Werden Elektronen aus einem kernnahen Energieniveau herausgelöst, kann
zu einer bestimmten Wahrscheinlichkeit auch ein Auger-Prozess ausgelöst
werden. Hierbei wird der unbesetzte Platz des Elektrons mit einem Elektron
eines höheren Energieniveaus besetzt. Dabei kann entweder ein Photon
ausgesendet werden oder ein weiteres Elektron wird durch die frei wer-
dende Energie herausgelöst, das als Auger-Elektron bezeichnet wird. Die
Auger-Elektronen werden ebenfalls vom Analysator detektiert und sind
charakteristisch für das jeweilige Element [80].
In der Regel wird zwischen der Anregung mit Licht der Wellenlänge im
ultravioletten (UV) Bereich (engl. ultraviolet photoelectron spectroscopy,
UPS) und der Anregung mit Röntgenstrahlung (engl. X-ray photoelectron
spectroscopy, XPS) unterschieden.
Bei der UPS werden Anregungsenergien im Bereich von 10 - 150 eV ver-
wendet, weshalb diese Methode sich sehr gut für die Analyse von schwach
gebunden Elektronen eignet. Die Elektronen stammen also von den obersten
besetzten Energieniveaus. Bei der Analyse von Halbleitern kann somit die
Valenzbandoberkante und bei Metallen die Fermi-Kante bzw. die Austritt-
arbeit bestimmt werden [81]. Als typische Anregungsenergie wird häufig




Bei der XPS werden typischerweise Röntgenquellen mit Aluminiumanode
(EKα= 1,4866 keV) und Magnesiumanode (EKα= 1,2536 keV) benutzt [80].
Durch die hohen Anregungsenergien können auch kernnahe Elektronen aus
den Atomen herausgelöst werden. Die kinetische Energie der verlassenden
Elektronen kann in die Bindungsenergie überführt werden (siehe Gl. 20).
Die Bindungsenergien der Elektronen sind charakteristisch für die jeweiligen
Elemente. Aus den Verschiebungen der Peak-Maxima in den aufgenomme-
nen XPS-Spektren können Aussagen über den chemischen Bindungszustand
der Atome in der untersuchten Probe vorgenommen werden [80].
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3.5 Transmissionselektronenmikroskopie
Die Transmissionselektronenmikroskopie (engl. transmission electron mi-
croscopy, TEM) ist eine bildgebende Methode und wird zur Strukturaufklä-
rung von Festkörpern der Größenordnung im Nanometerbereich verwendet.
Bei dieser Methode werden Elektronen mit einer typischen Beschleunigungs-
spannung im Bereich von 200 kV auf eine sehr dünne Probe gestrahlt [82].
Beim Auftreffen auf die Probenoberfläche findet eine Vielzahl unterschied-
licher Wechselwirkungen mit den Atomen in der Probe statt. Aufgrund
der sehr geringen Schichtdicke der Probe wird ein großer Anteil der Elek-
















Abbildung 3.12: Schematischer Aufbau eines Transmissionselektronenmi-
kroskops. Nach [83].
Der Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops ist in Abbildung 3.12
dargestellt, das ähnlich wie ein normales Lichtmikroskop aufgebaut ist. Der
Unterschied besteht in der Verwendung von Elektronen und magnetischen
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Spulen als Linsen zur Fokussierung und Parallelisierung des Elektronen-
strahls. UHV-Bedingungen in Inneren des Mikroskops verhindern, dass der
Elektronenstrahl an den Gasmolekülen in der Luft gestreut wird.
Die Elektronen werden meistens aus Feldemissionskathoden herausgelöst,
indem an ein Filament ein sehr hohes elektrisches Feld angelegt wird [83].
Die frei werdenden Elektronen werden dann über eine hohe elektrische
Spannung in Richtung der Probe beschleunigt. Mit Hilfe von Kondensorlin-
sen kann der Elektronenstrahl fokussiert, parallelisiert und in der Größe
variiert werden. Treffen die Elektronen auf die Probe, werden diese elas-
tisch oder unelastisch gestreut. Die Objektivlinse hinter der Probe erzeugt
ein vergrößertes reelles Zwischenbild, das mit Hilfe von Projektionslinsen
weiter vergrößert und auf dem Fluoreszenzschirm dargestellt werden kann.
Mit einer Kontrastblende, die im Brennpunkt der Objektivlinse platziert
wird, können die gestreuten Elektronen herausgefiltert werden, die in einem
größeren Winkel gestreut werden [83]. Da die Streuung von der Atommas-
se abhängt, kann so der Kontrast zwischen unterschiedlichen Materialien
erhöht werden. Das entstehende Bild kann über eine CCD (engl. charge
coupled device)-Kamera am Computer aufgenommen werden.
Bei der Untersuchung von kristallinen Materialien werden die Elektronen
aufgrund ihrer Welleneigenschaften gebeugt. Bei Verwendung des unge-
beugten Strahls zur Bildgebung wird von Hellfeldabbildung gesprochen
[84]. Das Beugungsbild der Elektronen lässt sich außerdem verwenden, um
die Probe in eine bestimmte Kristallorientierung auszurichten, wodurch
die Kristallstruktur der Probe deutlicher abgebildet werden kann. Die
Verwendung von gebeugten Anteilen des Elektronenstrahls wird als Dunkel-
feldabbildung bezeichnet. Dieser Abbildungsmodus eignet sich besonders
für die Untersuchung von Kristalldefekten (Versetzungen etc.) [83].
3.5.1 TEM-Probenpräparation
Bevor Schichtsysteme mit dem Transmissionselektronenmikroskop unter-
sucht werden können, müssen die Proben geeignet präpariert werden. Das
wichtigste ist, die Probe auf die erforderliche Dicke abzudünnen, da für
die Transmission der Elektronen diese sehr dünn sein muss. Allerdings
sollte die Probe dick genug sein, um genügend Informationen über die
Kristallstruktur zu enthalten. Des Weiteren kommt es darauf an, welche
Informationen gewonnen bzw. welche Ansicht des Schichtsystems unter-
sucht werden möchten. In dieser Arbeit sind die am häufigsten verwendeten
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Ansichten Draufsicht (engl. plan view) und Querschnitt (engl. cross-section)
verwendet worden [82].
Bei der Präparation einer Querschnittsprobe wird zunächst ein dünnes
längliches Stück aus dem Substrat gebrochen. Anschließend werden zwei
kleine Stücke (d≈ 0,5 cm) zurechtgeschnitten und mit der Oberseite auf-
einander geklebt. Dieses zusammengesetzte Stück wird in einen kleinen
Topf aus Aluminium gesteckt, der dann die Halterung bzw. die Umrandung
für die Probe darstellt. Danach wir dieser Topf mit den Probenstücken auf
eine bestimmte Dicke abgefeilt und mit dem Dimpelverfahren auf einige
Mikrometer Dicke abgedünnt. Zuletzt wird die Probe mit Hilfe des Verfah-
rens der Ionendünnung behandelt. Hierbei wird unter Rotation der Probe
mit Hilfe von beschleunigten Ionen ein Loch in der Probenmitte erzeugt
[82]. Am Rand dieses Lochs befinden sich Bereiche, die die passende Dicke
zur Untersuchung mit dem TEM besitzen. Die Präparation der Draufsichts-
proben funktioniert analog, wobei lediglich ein Stück des Substrats in der
Draufsicht verwendet wird.
Ferner muss bei der Präparation je nach Anforderung für die Untersu-
chungen auf die Ausrichtung des Kristalls geachtet werden, um mit den
Beugungsbildern von kristallinen Proben arbeiten zu können. Insgesamt
ist die Qualität der Probenpräparation von großer Bedeutung, da diese




Für die elektrische Charakterisierung der Schichten in dieser Arbeit werden
im Folgenden die Grundlagen der unterschiedlichen elektrischen Messme-
thoden und die physikalischen Zustände des MOS-Kondensators erläutert.
3.6.1 Grundlagen des MIS-Kondensators
Der MIS-Kondensator (engl. metal-insulator-semiconductor, MIS) zählt
zu den am häufigsten vorkommenden Strukturen in der Mikroelektro-
nik und ist Bestandteil von MISFET-Strukturen (engl. metal-insulator-
semiconductor field-effect transistor, MISFET). Die MIS-Struktur besteht
aus einem Schichtsystem von Metallkontakt, einem Isolator und einem
Halbleiter [Abb. 3.13 (a)]. Besteht der Isolator aus einem Oxid (z. B.
SiO2), wird die Struktur auch als MOS-Kondensator (engl. metal-oxide-
semiconductor, MOS) bezeichnet. Das Halbleitermaterial ist in der Regel
Silizium. Für die Kontaktierung der Rückseite wird ein Metall aufgebracht,
das einen ohm’schen Kontakt ausbildet. Für die Untersuchung neuartiger
Isolatormaterialien eignen sich die MIS-Teststrukturen zur Charakterisie-


















Abbildung 3.13: (a) Schema eines MOS-Kondensators und (b) das Bän-
derdiagramm eines MOS-Kondensators im Flachband-
fall. Nach [85].
51
3 Grundlagen der Messmethoden
Für das Verständnis der physikalischen Prozesse in einer MOS-Struktur
wird zunächst die Bandstruktur in Kombination mit p-dotiertem Silizium
betrachtet. In Abbildung 3.13 (a) ist der Querschnitt eines Kondensa-
tors und in Abbildung 3.13 (b) das dazugehörige Bänderdiagramm im
Flachbandfall dargestellt. Die Austrittsarbeit des Metalls qϕm bzw. des
Halbleiters qϕs ist definiert als die Energiedifferenz zwischen Vakuumniveau
Evac und Fermi-Niveau EF. Die Austrittsarbeit des Halbleiters setzt sich
zusammen aus der Elektronenaffinität des Halbleiters χs, der Abstand
zwischen Leitungsbandkante und Vakuumniveau, der halben Bandlücke
Eg/2 und dem Fermi-Potential ϕF, das von der Dotierung des Halbleiters
abhängt [85]. Die Barrierehöhe qϕB, die die Ladungsträger überwinden
müssen, um in das Leitungsband des Oxids zu gelangen, ergibt sich aus
der Differenz der Austrittsarbeit des Metalls und der Elektronenaffinität
des Oxids χox.
Die Flachbandspannung ist definiert als die Spannung, bei der die Bän-
der flach verlaufen, d. h. keine Bandverbiegung auftritt und keine Span-
nung über dem Oxid abfällt. Im idealen MOS-Kondensator ergibt sich die
Flachbandspannung Vfb aus der Austrittspotentialdifferenz von Metall und
Halbleiter ϕms (Gl. 21) [85].







Wird eine Spannung Vg an den MOS-Kondensator angelegt, können drei
unterschiedliche Zustände eingestellt werden. Bei Anlegen einer negativen
Spannung (Vg < Vfb) an den Metallkontakt sammeln sich Majoritätsla-
dungsträger (hier Löcher) aus dem Halbleiter an der Oxid/Si-Grenzfläche
und es kommt zu einer Bandverbiegung nach unten [Abb 3.13 (a)] [85].
Dieser Zustand des MOS-Kondensators wird Akkumulation genannt. Die
positive Ladung an der Grenzfläche im Silizium Qs entspricht der negativen
Ladung im Metall (|Qm |=Qs). Wird eine positive Spannung (Vg > Vfb)
angelegt biegen sich die Bänder an der Oxid/Si-Grenzfläche nach oben und
die Grenzfläche verarmt an Majoritätsladungsträgern [Abb. 3.14 (b)] [85].
Dieser Fall wird als Verarmung bezeichnet. An der Grenzfläche bildet sich
eine Verarmungsladung Qb aus, die von der Weite der Raumladungszone xa
und der Dotierung des Siliziums NA abhängt (Qs =Qb =−qNAxa). Wird
die Spannung weiter erhöht (Vg >> Vfb) kommt es zu einer Verstärkung der
Bandverbiegung und immer mehr Minoritätsladungsträger (hier Elektro-
nen) sammeln sich an der Grenzfläche. Wenn das intrinsische Energieniveau
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EI an der Oxid/Si-Grenzfläche bis unter das Fermi-Niveau gebogen wird,
übersteigt die Minoritätsladungsträgerdichte die der Majoritäten [Abb. 3.14
(c)] [85]. Dieser Zustand wird als Inversion bezeichnet. Die Halbleiterla-
























Abbildung 3.14: Bänderdiagramme der unterschiedlichen Zustände im
MOS-Kondensator: (a) Akkumulation (b) Verarmung
und (c) Inversion. Nach [85].
Einfluss von Ladungen und Defekten im Oxid
In realen MOS-Kondensatoren können sich im Oxid eine Vielzahl unter-
schiedlicher Ladungen befinden, die an Defekten im Oxid anhaften. Die
Ladungen werden anhand ihrer Position im Oxid und ihres Ursprungs
eingeteilt [86, 87] und sind in Abbildung 3.15 dargestellt.
Die Oxidladungen können in zwei Gruppen eingeteilt werden: Ladungen in
der Nähe der Grenzfläche und Volumenladungen. Die Ladungen im Bereich
der Grenzfläche werden in feste Ladungen Qfix, Ladungen in der Nähe
der Grenzfläche Qbt (engl. Border Traps) und Grenzflächenladungen Qit
unterteilt. Feste Ladungen Qfix sind positiv geladen und befinden sich in der
Nähe der Oxid/Si-Grenzfläche. An der Oxid/Si-Grenzfläche befinden sich
die Grenzflächenladungen Qit, die positiv oder negativ geladen sein können
und unter anderem durch strukturelle Defekte an der Grenzfläche entstehen
können. Die Grenzflächendefekte haben die Möglichkeit, elektrisch mit dem
Substrat zu kommunizieren, d. h. sie können be- und entladen werden
[86]. Die Border Trap Ladungen Qbt können im Gegensatz zu den festen
Ladungen mit dem Substrat über Tunnelprozesse in Wechselwirkung stehen
[87, 88].
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Abbildung 3.15: Schematische Darstellung der unterschiedlichen Ladun-
gen in Gateoxiden. Qot bezeichnet die im Oxid gefan-
genen Ladungen, Qm die mobilen Ladungen, Qfix die
festen Ladungen, Qbt die Border Trap Ladungen und
Qit die Grenzflächenladungen. Nach [86, 87].
Des Weiteren befinden sich Ladungen im Volumen des Oxids, die aus mobi-
len Ladungen Qm und im Oxid gefangen Ladungen Qot bestehen. Mobile
Ladungen bestehen meist aus positiv geladenen Alkali-Ionen und können
durch Verunreinigungen beim Herstellungsprozess eingebracht werden [86].
Die im Oxid gefangenen Ladungen Qot können positiv oder negativ geladen
sein und z. B. durch ionisierende Strahlung erzeugt werden und durch
thermische Behandlung bei niedrigen Temperaturen (T< 500 °C) entfernt
werden [86].
Die mobilen Ladungen Qm können durch einen sauberen Herstellungspro-
zess vermieden werden und die im Oxid gefangen Ladungen Qot haben
keinen Einfluss auf die elektrischen Messungen und werden daher in der
weiteren Betrachtung vernachlässigt.
Die Konzentration der einzelnen Ladungsarten Q wird in der Regel auf die
Fläche bezogen und in der Einheit C/cm2 angegeben. Häufig werden die La-
dungen auch auf die Elementarladung (N =| Q/q |) normiert, wodurch sich
die Einheit zu cm-2 (Anzahl/cm2) ergibt [89]. Die Grenzflächenladungen
werden meist als Zustandsdichte Dit mit der Einheit cm-2eV-1 angegeben
[89].
Die unterschiedlichen Ladungen im Oxid beeinflussen maßgeblich die Flach-
bandspannung des MOS-Kondensators. Die Flachbandspannungsverschie-
bung hängt von der Position und Dichte der Ladungen im Oxid ab [89].
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Unter der Annahme, dass sich die Defekte in der Nähe der Grenzfläche be-
finden, kann die Gleichung 21 durch einen weiteren Term erweitert werden






Für die Charakterisierung der dielektrischen Eigenschaften des Oxids in
MOS-Strukturen eignen sich Kapazitäts-Spannungs-Messungen (engl. ca-
pacitance voltage, CV). Bei der CV-Messung wird an die Gate-Elektrode
eine Gleichspannung angelegt, der ein kleines Wechselspannungssignal mit
einer Amplitude von 25 mV überlagert wird. Die Gleichspannung wird
dann über einen bestimmten Bereich variiert und die differentielle Kapa-
zität gemessen, d. h. die Änderung der Ladung pro Spannungsänderung
[90]. Die Gesamtkapazität der MOS-Struktur Cges ergibt sich aus einer
Reihenschaltung der Oxidkapazität Cox und der Kapazität des Halbleiters





Die Oxidkapazität lässt sich nach der Plattenkondensatorformel (Gl. 24)
berechnen und hängt von der dielektrischen Konstante εox und Oxiddicke
dox ab. In der Regel wird die Kapazität auf die Fläche normiert, wodurch





Die Halbleiterkapazität ist abhängig vom Zustand des MOS-Kondensators.
Bei stark negativen Spannungen befindet sich der MOS-Kondensator in
Akkumulation und es sammeln sich eine hohe Anzahl von Löchern an
der Oxid/Si-Grenzfläche, was zu einer hohen differentiellen Kapazität im
Halbleiter führt. In diesem Fall gilt CsCox und die Gesamtkapazität ent-
spricht der Oxidkapazität (Cges = Cox). Wird die Gatespannung positiver,
nimmt Cs ab und die Gesamtkapazität sinkt (Abb. 3.16). Bei Erhöhung
der Spannung größer als Vfb kommt es an der Oxid/Si-Grenzfläche zu einer
Verarmung der Majoritätsladungsträger. Die entstehende Verarmungszone
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wirkt als zusätzliches Dielektrikum und die Gesamtkapazität reduziert sich
weiter. Bei Einsetzen der Inversion steigt die differentielle Halbleiterka-
pazität exponentiell an und die Gesamtkapazität nähert sich wieder der
Oxidkapazität an. Außerdem wird durch die Inversionsschicht eine weitere
Ausdehnung der Raumladungszone verhindert und die Gesamtkapazität
nimmt einen konstanten Wert an. Dieser Prozess ist nur möglich, wenn
die Inversionsladung dem sich ändernden Messsignal folgen kann, d. h. für
kleine Frequenzen (Abb. 3.16, engl. low frequency, LF). Bei höheren Fre-
quenzen (engl. high frequency, HF) ändert sich die Inversionsladung nicht
und die Gesamtkapazität wird wieder durch die Verarmungszonenkapazität
bestimmt (Abb. 3.16, HF) [89].



















Abbildung 3.16: CV-Kurve eines MOS-Kondensators bei hohen Messfre-
quenzen (HF), bei niedrigen Messfrequenzen (LF) und
in tiefer Verarmung (DD). Außerdem sind die Oxidkapa-
zität Cox, die Flachbandkapazität Cfb, die Flachband-
spannung Vfb, sowie die unterschiedlichen Zustände des
Kondensators angegeben. Nach [89].
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Wenn die Gatespannung zu schnell in den negativen Bereich gebracht
wird, kann sich die Inversionsschicht nicht schnell genug aufbauen und die
Verarmungszone wächst kontinuierlich an. Dieser Fall wird tiefe Verarmung
(engl. deep depletion, DD) genannt (Abb. 3.16, DD) und kennzeichnet sich
in der CV-Kurve durch eine kontinuierliche Abnahme der Gesamtkapazität.
Der Einfluss der unterschiedlichen Ladungen im Oxid ist in Abbildung
3.17 dargestellt. Die fixen Ladungen Qfix bewirken eine Verringerung der
Flachbandspannung, wodurch sich die CV-Kurve parallel in negativer
Richtung verschiebt. Die Grenzflächenladungen Qit bewirken ebenfalls eine
kleine parallele Verschiebung der CV-Kurve durch Änderung von Vfb aber
hauptsächlich eine Streckung entlang der Spannungsachse [89]. Die Border
Trap Ladungen Qbt verursachen eine Hysterese in der CV-Charakteristik
[87].














Abbildung 3.17: Einfluss von den unterschiedlichen Ladungen im Oxid
auf die CV-Kurve. Qfix bewirkt eine parallele Verschie-
bung der CV-Kurve, Qit auch eine kleine parallele Ver-
schiebung, aber hauptsächlich eine Streckung entlang
der Spannungsachse und Qbt erzeugt eine Hysterese.
Nach [87, 89, 91].
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Parameterextraktion
Für die Charakterisierung der dielektrischen Schichten werden aus den
CV-Messungen die unterschiedlichen Parameter bestimmt, wie die unter-
schiedlichen Ladungen, der Serienwiderstand und die Flachbandspannung.
Die CV-Messungen werden mit einem Impedanzmessgerät durchgeführt.
Die komplexe Impedanz Z ergibt sich aus dem realen Ersatzschaltbild eines
MOS-Kondensators [Abb. 3.18 (a)] zu Gleichung 25, wobei Cox die flä-
chenbezogene Kapazität des Kondensators, Gp den Parallelleitwert, Rs den
Serienwiderstand, j die imaginäre Zahl und ωc die Kreisfrequenz beschreibt.
Z =Rs + (Gp + jωcCox)−1 (25)
Aus der Impedanzmessung können aus der Phase und der Amplitude immer
nur zwei Parameter gleichzeitig errechnet werden, weshalb unterschiedliche
Ersatzschaltbilder angenommen werden müssen. Entweder wird ein Wi-
derstand bzw. Leitwert Gm parallel zum Kondensator angenommen [Abb.
3.18 (b)] oder ein in Serie geschalteter Widerstand Rsm [89]. Die gemesse-









Abbildung 3.18: Ersatzschaltbilder eines MOS-Kondensators. (a) reales
Ersatzschaltbild (b) paralleles Ersatzschaltbild und (c)
serielles Ersatzschaltbild. Nach [89].
Flachbandspannung
Die Flachbandspannung Vfb ist einer der wichtigsten Parameter in einer
MOS-Struktur, da anhand ihrer Verschiebung im Vergleich zum idealen
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Wert Rückschlüsse auf die Anzahl von Ladungen bzw. von Defekten gezogen
werden können, die maßgeblich für die Qualität der Schichten sind. Die
Flachbandspannung beschreibt die Spannung bei der die Bänder in der
MOS-Struktur flach verlaufen und keine Bandverbiegung vorliegt.
Die Flachbandspannung kann entweder grafisch oder rechnerisch bestimmt
werden. Bei der grafischen Methode wird an den steil ansteigenden Teil
der 1/C2-Kurve eine lineare Regression durchgeführt und der Schnittpunkt
mit der Asymptote im niedrigen Spannungsbereich bestimmt [89]. Für die
rechnerische Methode gibt es mehrere Varianten. Zum einen kann Vfb durch




und die Bestimmung der
Nullstelle ermittelt werden [92]. Zum anderen ist es auch möglich die
zweite Ableitung von 1/C2 zu bestimmen d(C−2)2/dV 2 und das Maximum zu
ermitteln [89, 93]. In dieser Arbeit wurde die letztere Methode verwendet.
Serienwiderstand
Der Serienwiderstand Rs setzt sich unter anderem aus dem Widerstand
des Halbleiters unter dem Oxid und den Kontaktwiderständen an der
Messnadel, dem Gatekontakt und der Rückseite zusammen. Bei Extraktion
der charakteristischen Parameter eines MOS-Kondensators kann ein solcher
Serienwiderstand zu großen Fehlern führen. Deshalb ist es sinnvoll, Rs zu
bestimmen und aus der Messung zu korrigieren [90].
Der größte Einfluss des Serienwiderstandes besteht in starker Akkumulation.
Deshalb werden für die Berechnung von Rs die gemessenen Werte des
Leitwertes Gma und der Kapazität Cma aus dem parallelen Ersatzschaltbild
in starker Akkumulation verwendet. Der Serienwiderstand ergibt sich dann






Mit dem berechneten Serienwiderstand können dann die gemessenen Kur-
ven über einen Korrekturfaktor korrigiert werden. Für eine ausführlichere
Beschreibung sei an dieser Stelle auf die Literatur verwiesen [90].
Feste Ladungen
Die festen Ladungen Qfix lassen sich aus der Verschiebung der Flachband-
spannung ∆Vfb im Vergleich zum idealen Wert Vfb bestimmen, der nur
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von der Austrittsarbeitsdifferenz abhängt (vgl. Gl. 21). Sind neben den
festen Ladungen Qfix auch noch Grenzflächenladungen Qit und Border Trap
Ladungen Qbt vorhanden, beeinflussen diese auch die Flachbandspannungs-
verschiebung ∆Vfb. Daraus resultiert, dass lediglich eine effektive Ladung
Qeff angegeben werden kann, die sich aus der Summe der einzelnen Ladun-
gen ergibt (Qeff =Qfix +Qit +Qbt). In der Literatur wird meist die auf die
Elementarladung q normierte effektive Ladungsdichte Neff verwendet, die






Die Grenzflächenzustandsdichte Dit lässt sich auf viele unterschiedliche
Arten bestimmen. Das bekannteste Verfahren ist die Leitwertmethode nach
Goetzberger et al. [94], die als genaueste Abschätzung von Dit gilt. Die
Methode ist jedoch sehr aufwendig und eine Vielzahl unterschiedlicher
Messungen ist für die Auswertung nötig. Des Weiteren ist die Methode
nur anwendbar, wenn sich die CV-Messungen so verhalten, wie in der
Auswertung gezeigt ist.
Als Alternative kann die Methode nach Hill und Coleman verwendet werden
[95]. Bei dieser Methode kann die Grenzflächenzustandsdichte Dit direkt
aus einer einzelnen Messung des Leitwerts und der Kapazität bestimmt












Gm,max ist hier das Maximum des gemessenen Leitwertes, Cm die gemessene
Kapazität bei diesem Wert und A die Fläche des Gatekontaktes. Bei
einer üblichen Normierung des Leitwertes Gm auf die Fläche fällt der
Flächenfaktor A weg.
Border Trap Dichte
Die Border Traps sind verantwortlich für die Erzeugung einer Hysterese
in der CV-Charakteristik. Die Border Trap Dichte Nbt kann durch die
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Flachbandspannungsverschiebung ∆Vfb der Hin- und Rückmessung mit der





Die gesamte Border Trap Dichte Nbt kann über die Integration der Diffe-
renz der Hin- und Rückmessung der CV-Kurven mit der Gleichung nach





| Cr−Cf | dV (30)
Hier sind Cf und Cr die Kapazitäten der Hin- bzw. Rückkurve. Des Weiteren
kann durch eine Abbildung von | Cr−Cf | eine Übersicht der Verteilung
der Border Traps in Abhängigkeit von der Spannung dargestellt werden
[87].
Kapazitätsäquivalente Dicke
Für den Vergleich unterschiedlicher Materialien wird eine kapazitätsäquiva-
lente Dicke (engl. capacitance equivalent thickness, CET) eingeführt, die




Hierbei ist 3,9 die dielektrische Konstante von SiO2. Der CET-Wert ergibt
sich aus der dielektrischen Konstante der Oxidschicht, die aus der Akkumu-
lationskapazität ermittelt wurde. Aufgrund quantenmechanischer Effekte,
wie z. B. dem Quantisierungseffekt der Akkumulationsschicht, kann die
Gate-Kapazität etwas von der gemessenen Kapazität abweichen [96, 97].
Die kapazitätsäquivalente Oxiddicke CET muss also um den quantenmecha-
nischen Effekt reduziert werden und wird folglich als äquivalente Oxiddicke
(engl. equivalent oxide thickness, EOT) bezeichnet.
3.6.3 Strom-Spannungs-Messungen
Bei idealen MOS-Kondensatoren findet kein Ladungstransport durch die
dünnen isolierenden Schichten statt. In der Realität können in MOS-
Kondensatoren aber eine Vielzahl von unterschiedlichen Ladungstrans-
portmechanismen auftreten, die quantenmechanischer Natur oder durch
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Defekte induziert sind. In Abhängigkeit der angelegten Feldstärke, der
Temperatur und Schichtdicke sind jeweils unterschiedliche Mechanismen
vorherrschend [85]. Mit Strom-Spannungs-Messungen (engl. current volta-
ge, IV) und Untersuchungen der Temperaturabhängigkeit können so die
unterschiedlichen Transportmechanismen ermittelt und die Qualität der





































Abbildung 3.19: Schematische Darstellung der unterschiedlichen
Leckstrommechanismen in dielektrischen Schichten
im MOS-Kondensator: (a) direktes Tunneln, (b)
Fowler-Nordheim-Tunneln, (c) Poole-Frenkel-Leitung,
(d) Schottky-Emission und (e) fehlstellenunterstütztes
Tunneln. Nach [85, 98].
Außerdem ist das Leckstromverhalten des Oxids abhängig von der Band-
lücke und der Anordnung von Valenz- und Leitungsband des Halbleiters.
In der Literatur werden mehrere Leckstromechanismen diskutiert: direktes
Tunnel, Fowler-Nordheim (FN)-Tunneln, Poole-Frenkel-Leitung, Schottky-
Emission und fehlstellenunterstütztes Tunneln. Eine schematische Dar-




Das direkte Tunneln ist ein quantenmechanischer Effekt und beschreibt das
Tunneln durch die gesamte Oxiddicke und ist somit stark von der Oxiddicke
abhängig [Abb. 3.19 (a)] [85]. Die Tunnelwahrscheinlichkeit steigt mit der
angelegten Spannung und sinkender Dicke.
Ein weiterer Mechanismus ist das FN-Tunneln, der der vorherrschende
Mechanismus bei dickeren Oxiden ist [Abb. 3.19 (b)]. Hierbei tunneln die
Ladungsträger nur durch einen Teil der Breite der Barriere. Die effekti-
ve Barriere ist dreiecksförmig und wird mit steigender Feldstärke immer
kleiner, wodurch die Stromdichte weiter ansteigt [99]. Das FN-Tunneln
der Ladungsträger kann mit der Gleichung 32 beschrieben werden, wobei
Eox das elektrische Feld, m∗ die effektive Masse der Ladungsträger, } die
reduzierte Planck-Konstante und ϕB das zu überwindende Barrierehöhen-
potential der Ladungsträger beschreibt [85]. Bei IV-Messungen kann im
Bereich hoher Feldstärken ϕB bestimmt werden.








Die Poole-Frenkel-Leitung beschreibt die Überwindung der Energiebarriere
der Ladungsträger über ein Defektniveau im Oxid [Abb. 3.19 (c)]. Hierbei
ist der Prozess thermisch aktiviert und durch das angelegte elektrische Feld
unterstützt [100, 101]. Die Stromdichte J der Poole-Frenkel-Leitung kann
mit der Gleichung 33 beschrieben werden, wobei ϕT das Barrierehöhen-
potential des Defektniveaus und ε der Permittivität des Oxids entspricht
[85]. Mit temperaturabhängigen IV-Messungen kann hiermit ϕT bestimmt
werden.









Bei der Schottky-Emission, oder auch thermische Emission genannt, über-
winden die Ladungsträger die Energiebarriere durch thermische Aktivierung
[Abb. 3.19 (d)]. Durch Anlegen eines elektrischen Feldes kann die Barrier-
ehöhe reduziert werden [85, 102].
Ein weiterer Leitungsmechanismus ist das fehlstellenunterstützte Tunneln,
der besonders bei dickeren Oxiden in niedrigen Spannungsbereichen auf-
tritt. Hierbei tunneln die Ladungsträger zunächst auf ein Defektniveau
im Oxid, das sich in Tunneldistanz befindet und von diesem weiter in
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den Halbleiter [98]. Die Stromdichte hängt in diesem Fall größtenteils
von dem Abstand des Defektes von der Metall/Oxid-Grenzfläche und der
Oxid/Halbleiter-Grenzfläche ab [103].
Messvorgang
Bei IV-Messungen wird an den Gatekontakt eine Gleichspannung U an-
gelegt, schrittweise variiert und dabei die Stromstärke I gemessen. Die
Parameter Schrittweite, Verzögerungszeit und Integrationszeit können die
Messung maßgeblich beeinflussen. Bei manchen Messungen sind hohe In-
tegrationszeiten sinnvoll, um das Rauschen zu minimieren. Mit längeren
Verzögerungszeiten vor jedem Messpunkt können zum Beispiel Aufladungs-
effekte unterdrückt werden, die die Messung verfälschen können.
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Im folgenden Kapitel wird das experimentelle Vorgehen beim Schichtwachs-
tum dargestellt. Hierbei werden die Molekularstrahlepitaxieanlage und
die verschiedenen Reinigungsschritte zur Präparation der Oberfläche der
Substrate beschrieben. Des Weiteren werden der Wachstumsvorgang und
die Herstellung von MOS-Kondensatoren erläutert.
4.1 MBE-Anlagenbeschreibung
Das Wachstum der Gd2O3-Schichten in dieser Arbeit wurde mit der Mole-




















Abbildung 4.1: Schematische Skizze der Molekularstrahlepitaxieanlage
der Firma DCA Instruments. Neben der Schleusen-,
Wachstums- und der zentralen Verteilungskammer sind
die Metallisierungs- und XPS/UPS-Analysekammer dar-
gestellt.
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Die Anlage besteht aus einem Mehrkammersystem, das über Plattenventile
miteinander verbunden ist und in Abbildung 4.1 schematisch dargestellt
ist. Mit einem Pumpensystem wird der Druck in einen Bereich kleiner als
10-9 mbar gebracht und gehalten. Die Wachstumskammer besteht aus einer
doppelten Kammerwand, in die flüssiger Stickstoff eingeleitet werden kann,
um den Druck weiter zu reduzieren. Die Materialien zum Schichtwachstum
werden in einer Effusionszelle oder einem Elektronenstrahlverdampfer (ESV)
zum Sublimieren angeregt. Mit einem RHEED-System bestehend aus einer
Elektronenquelle und einem Fluoreszenzschirm kann das Schichtwachstum
über das Beugungsbild der Elektronen in situ kontrolliert werden. Ferner
kann über ein Piezoleckventil Sauerstoff in die Kammer eingeleitet werden,
wenn dieser für den Wachstumsprozess benötigt wird. Nach dem Wachstum
der Schicht kann in der Metallisierungskammer durch eine Schattenmaske
Metallkontakte mit Hilfe eines Elektronenstrahlverdampfers aufgedampft
werden. In der Analysekammer können die chemische Zusammensetzung
und die Bindungszustände der hergestellten Schichten in oberflächennahen
Bereichen untersucht werden.
4.2 Reinigung
Für epitaktische Wachstumsprozesse ist die Qualität der Oberfläche von
wichtiger Bedeutung. Deshalb werden die Proben vor der Einschleusung
in die MBE-Anlage nasschemisch gereinigt und vor Wachstumsbeginn
thermisch präpariert. Im Folgenden sind die unterschiedlichen Methoden
zur Oberflächenreinigung bzw. -präparation dargestellt.
4.2.1 Fluorwasserstoff-UV/Ozon-Reinigung
Unter Kontakt mit Luftsauerstoff bilden die Siliziumsubstrate eine selbstli-
mitierende native Oxidschicht von ca. 2 nm Dicke an der Oberfläche aus
[104]. Des Weiteren können sich auf der Oberfläche weitere organische
und anorganische Verunreinigungen befinden. Die Oxidschicht und andere
Verunreinigungen sind für das Schichtwachstums hinderlich und können
maßgeblich den Wachstumsprozess und die Reinheit der Schichten negativ
beeinflussen und müssen daher so gut wie möglich entfernt werden.
Die in dieser Arbeit verwendete Reinigungsmethode besteht aus der einer
Kombination aus Fluorwasserstoff (HF)- und UV/Ozon-Behandlung und
wird in vier Schritten durchgeführt:
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1. HF-Dip (c(HF) = 0,25%),
2. UV/Ozon-Behandlung,
3. HF-Dip (c(HF) = 0,25%),
4. Neutralisation im deionisierten (DI)-Wasserbad.
Im ersten Schritt wird das native Oxid mit einer HF-Lösung von der Ober-
fläche des Substrats entfernt (HF-Dip). Das Substrat wird hierzu in die
HF-Lösung (c(HF) = 0,25%) getaucht und unter leichtem Schwenken in der
Ätzlösung gelassen. Die Konzentration der HF-Lösung bestimmt hierbei die
Ätzrate des Oxids. Die letzte Monolage des nativen Oxids an der Oberfläche
wird durch anodische Auflösung entfernt, wodurch eine wasserstoffpassi-
vierte Oberfläche entsteht [105]. Für (001)-orientierte Siliziumsubstrate
wird jedes Siliziumatom an der Oberfläche mit zwei Wasserstoffatomen
abgesättigt. Ein Indikator für die vollständige Entfernung der Oxidschicht
und der Absättigung der freien Bindungen durch Wasserstoffatome ist eine
hydrophobe Oberfläche [105].
Im nächsten Schritt folgt eine UV/Ozon-Behandlung zur Entfernung von
organischen Verunreinigungen, wobei das Substrat in einer Glasglocke in
einer Sauerstoffatmosphäre mit UV-Licht bestrahlt wird [106]. Hierdurch
werden die Bindungen der Sauerstoffmoleküle gebrochen und es entstehen
Sauerstoffradikale. Diese Radikale verbinden sich mit anderen Sauerstoff-
molekülen zu Ozonmolekülen. Die Ozonmoleküle sind hochreaktiv und
können organische Verunreinigungen an der Oberfläche oxidieren. Fer-
ner wird hierbei die Wasserstoffterminierung entfernt und die Oberfläche
oxidiert [106]. Das entstehende Oxid wird chemisches Oxid genannt und
wird durch eine weitere Behandlung mit einer HF-Lösung entfernt. Zuletzt
folgt eine Neutralisation im einem DI-Wasserbad, wonach das Substrat in
diesem schnellstmöglich zur Anlage transportiert und eingeschleust wird.
Hierdurch wird eine erneute Oxidation der Oberfläche verhindert, da die
Wasserstoffterminierung nur einige Minuten stabil ist [107].
4.2.2 Thermische Präparation
Nach der Einschleusung der Substrate in die MBE-Anlage und dem Trans-
fer in die Wachstumskammer kann zur Präparation der Oberfläche das
Substrat thermisch behandelt werden. Die thermische Präparation dient zur
Entfernung der Wasserstoffterminierung, von Restsauerstoff und restlichen
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Verunreinigungen an der Oberfläche. Das Substrat wird hierzu auf eine
Temperatur bis 750 °C mit einer Aufheizrate von 50 K/min geheizt, wo-
bei die Si-H-Bindungen gebrochen werden und restliche Verunreinigungen
desorbieren. Zusätzlich wird Silizium bei geringer Rate verdampft, damit an
der Oberfläche befindlicher Restsauerstoff unter Bildung von gasförmigen
SiO gelöst wird, wodurch die Oberfläche weiter gereinigt wird. Auf Si(001)-
Oberflächen wird bei der thermischen Präparation die unrekonstruierte
„1x1“-Oberfläche in eine (2x1)-rekonstruierte Oberfläche umgewandelt, was
durch zusätzliche Reflexe in der Mitte zwischen den Hauptreflexen im
Elektronenbeugungsmuster sichtbar wird.
4.3 Epitaxie der Gd2O3-Schichten
Die Epitaxie der Gd2O3-Schichten wurde in der Wachstumskammer der
MBE-Anlage (vgl. Abschnitt 4.1) auf 100 mm Si(001)-Substraten mit unter-
schiedlichen Dotierungen und einer mittleren Wachstumsrate von ungefähr
0,2 nm/min durchgeführt. Vor dem Einschleusen wurden die Substrate
chemisch gereinigt (vgl. Abschnitt 4.2.1) und thermisch präpariert (vgl.
Abschnitt 4.2.2). Anschließend wurde granulares Gd2O3 mit einem ESV
verdampft, das dann auf der Oberfläche adsorbiert und die Schicht aus-
bildet. Bei erhöhtem Verbrauch des Quellmaterials verarmt die Quelle an
Sauerstoff, weshalb zusätzlich molekularer Sauerstoff über ein Piezoleck-
ventil eingelassen werden kann. Der eingestellte Sauerstoffpartialdruck ist
der maßgebliche Wert für den Gesamtdruck, da dieser meist höher ist als
der Druck, der beim Verdampfen des Oxids entsteht.
4.3.1 Herstellung von MOS-Kondensatoren
Für die Herstellung von MOS-Kondensatoren werden die hergestellten
Schichten im UHV (in vacuo) nach dem Wachstum in der Wachstumskam-
mer in die Metallkammer transferiert (vgl. Abb. 4.1). Dies hat den Vorteil,
dass vor der Kontaktherstellung die Schichten nicht mit Gasen aus der Um-
gebungsluft in Kontakt kommen und so möglichst wenig Verunreinigungen
aufnehmen. Des Weiteren wird die Schicht an der Stelle des Metallkon-
taktes versiegelt, wodurch sie weiter weitestgehend vor äußeren Einflüssen
geschützt bleibt. Die unterschiedlichen Gate-Materialien befinden sich in
einem wassergekühlten Kupferblock mit vier Tiegeln, die mit Hilfe eines
Elektronenstrahlverdampfers in die Gasphase gebracht werden können. In
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dieser Arbeit wurde überwiegend Platin als Kontaktmaterial verwendet,
da sich dieses durch gute Kontakteigenschaften ausgezeichnet hat [44].
Die Wachstumsrate des Metalls wird mit der Frequenzänderung eines
Schwingquarzes bestimmt. Die Leistung wird dabei so geregelt, dass die
Wachstumsrate des Metalls konstant 0,1 Å/s beträgt. Für die Definition un-
terschiedlicher Kontaktgrößen wird eine Schattenmaske mit unterschiedlich
großen Öffnungen verwendet. Die Schattenmaske wird bei der Metallver-
dampfung vor dem Substrat platziert, sodass nur die Bereiche hinter den
Öffnungen in der Maske bedampft werden. Typische Schichtdicken der
Kontakte sind 20 nm. Für die Kontaktierung der Substratrückseite werden
250 nm Aluminium mit Hilfe von Kathodenzerstäubung in einer Sputteran-
lage aufgebracht. Hierzu wird das native Oxid auf der Probenrückseite mit




5 Strukturelle und morphologische
Charakterisierung der
Gd2O3-Schichten
Im folgenden Abschnitt wird die strukturelle Charakterisierung der gewach-
senen Gd2O3-Schichten dargestellt. Hierzu wird der Schichtbildungsvorgang
bei Wachstumsbeginn mit Hilfe von RHEED- und XPS-Untersuchungen
analysiert, die kristalline Struktur der Schichten mit verschiedenen XRD-
und TEM-Untersuchungen und die Oberflächenmorphologie mittels AFM
untersucht. Des Weiteren werden die Einflüsse verschiedener Wachstumspa-
rameter (T , pO2) aufgezeigt und diskutiert.
5.1 Wachstum bei tiefen Temperaturen
Die optimalen Bedingungen für das Wachstum von kubischem Gd2O3 auf
Si(001) wurden zu einer Temperatur von 600 °C und einem Sauerstoffpar-
tialdruck von 5 ·10−7 mbar bestimmt [44]. Im folgenden Abschnitt wird
untersucht, wie sich eine Reduzierung der Temperatur und eine Änderung
des Sauerstoffpartialdruckes auf die Kristallstruktur und Schichteigenschaf-
ten auswirken.
5.1.1 Schichtbildungsvorgang
Zunächst wird der Schichtbildungsvorgang beim Gd2O3-Wachstum bei
niedrigen Temperaturen betrachtet. Die Gd2O3-Schichten wurden bei 250
°C und einem Sauerstoffpartialdruck (pO2) von 2 · 10−7 mbar auf (2x1)-
rekonstruierten Si(001)-Substrate gewachsen.
Das Wachstum der Gd2O3-Schichten wurde zunächst mit Hilfe der Elek-
tronenbeugung (RHEED) in situ untersucht. Während des Wachstums der
ersten Monolagen Gd2O3 verschwindet das RHEED-Beugungsbild komplett
und nur diffuse Streuung der Elektronen ist erkennbar [Abb. 5.1 (a)]. Dieses
Verhalten kann der Bildung einer quasi-amorphen ungeordneten Schicht im
Beginn des Wachstumsprozesses zugeschrieben werden. Im weiteren Ver-
lauf des Wachstums ist die sukzessive Ausbildung breiter streifenförmiger
Reflexe zu beobachten, die mit steigender Schichtdicke schärfer werden
[Abb. 5.1 (b)]. Dies deutet auf die Bildung einer kristallinen Schicht auf der
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quasi-amorphen Schicht hin. Die breiten unscharfen Reflexe weisen jedoch
auf eine niedrige Kristallinität hin.
Aus den vorangegangenen Untersuchungen lässt sich schließen, dass die
kristalline Schicht durch eine orientierte Kristallisation gebildet wird und
nicht durch epitaktisches Wachstum, da hierfür eine kristalline Unterlage
und eine gewisse Übereinstimmung mit der Kristallstruktur der Oberfläche
vorhanden sein muss. Bei einer Erhöhung der Wachstumstemperatur auf
400 °C und dem Sauerstoffpartialdruck auf pO2 = 5 ·10−7 mbar zeigt sich





Abbildung 5.1: RHEED-Aufnahmen in [110]-Richtung des Substrates
beim Gd2O3-Wachstum bei 250 °C und pO2 ≈ 2 · 10−7
mbar (a) nach ca. 1 nm Gd2O3-Wachstum und (b) nach
10 nm Gd2O3-Wachstum.
Für die Untersuchung der Bindungszustände der an der Schichtbildung
beteiligten Atome am Anfang des Wachstums wurden XPS-Messungen
durchgeführt. Hierfür wurde eine Gd2O3-Schicht bei 400 °C und pO2 =
5 ·10−7 mbar schrittweise gewachsen und nach jedem Wachstumsschritt
XPS-Spektren der charakteristischen Bindungsenergien der Elektronen der
unterschiedlichen Elemente durchgeführt, ohne die UHV-Umgebung zu
verlassen. Es wurden die XPS-Spektren der Umgebungen der Peaks O1s,
Si2p und Gd3d5/2 in Abhängigkeit von der Schichtdicke untersucht und
anschließend die exakten Positionen der unterschiedlichen überlagerten
Intensitätsmaxima durch Dekonvolution bestimmt.
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(a) (b)
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Abbildung 5.2: XPS-Spektren des (a) O1s-Peaks, (b) Si2p-Peaks und (c)
Gd3d5/2 bei unterschiedlichen Schichtdicken der Gd2O3-
Schicht gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar.
Die Spektren für das O1s-Niveau sind in Abbildung 5.2 (a) für die un-
terschiedlichen Schichtdicken dargestellt. In den Spektren ist deutlich zu
erkennen, dass sich das Maximum der aufgenommenen Reflexe mit steigen-
der Dicke zu kleineren Bindungsenergien hin verschiebt. Dies deutet auf
eine Änderung der Bindungszustände vom Anfang des Wachstums hin zu
höheren Schichtdicken hin. Bei niedrigen Schichtdicken gehen die Sauerstoff-
und/oder Gadoliniumatome Bindungen mit dem Silizium an der Oberflä-
che ein, wodurch unterschiedliche Bindungszustände vorherrschen können.
Aufgrund der geringen Informationstiefe kann bei höheren Schichtdicken
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davon ausgegangen werden, dass der Einfluss der Siliziumatome an der
Grenzfläche auf die Bindungszustände nicht mehr zu erkennen ist. Bei der
Annäherung des Peaks bei einer Schichtdicke von 0,5 nm durch Gaußfunk-
tionen zeigt die Dekonvolution eine Überlagerung von zwei Reflexen, deren
Maxima der Bindungsenergie bei 531,7 eV und 531,9 eV liegen. In diesem
Bereich kann diesem Peak eine silikatische Si-O-Gd-Bindungskonfiguration
zugeordnet werden [108], wobei die Si- und Gd-Atome gleichzeitig Einfluss
auf die Bindungsenergie des Sauerstoffs nehmen. Der überlagerte Peak
könnte durch Bindungen in nicht-stöchiometrischem Gd2O3 hervorgerufen
werden [109, 110]. Bei größer werdender Schichtdicke werden die Peaks
zunehmend asymmetrischer und die Dekonvolution zeigt eine Überlagerung
von drei Peaks [Abb. 5.3 (a)]. Der zusätzliche Peak bei ungefähr 530 eV kann
der Gd-O-Gd-Bindungskonfiguration zugeordnet werden [109, 111, 112],
der mit steigender Schichtdicke immer intensiver wird und sich bis zu
einer Schichtdicke von 4 nm hin zu niedrigen Bindungsenergien verschiebt.
Gleichzeitig wird der Peak der silikatischen Bindungen schwächer mit stei-
gender Schichtdicke. Der Unterschied in der Bindungsenergie dieser beiden
Konfigurationen kann durch die erhöhte Elektronegativität von Gd im Ver-
gleich zu Si begründet werden, wodurch die partielle negative Ladung der
O-Atome geringer im Vergleich zu den O-Atomen der Gd-O-Gd-Bindung ist
und sich so die Bindungsenergie der Elektronen erhöht [37]. Des Weiteren
verschieben sich die Peakmaxima der silikatischen Bindung hin zu kleineren
Bindungsenergien, was auf eine schrittweise Änderung der silikatischen
Bindungskonfiguration hinweisen und die silikatische Komposition in eine
sauerstoffreichere Struktur umgewandelt werden könnte [37].
Das XPS-Spektrum der 11 nm dicken Gd2O3-Schicht weist neben dem
Peak für die Gd-O-Gd-Bindung einen weiteren Peak bei ca. 532,5 eV auf.
Bei einer Schichtdicke von 11 nm kann dieser Peak nicht einer silikatischen
Bindung zugeordnet werden [Abb. 5.2 (a)], da eine silikatische Bindungskon-
figuration nur in der Nähe der Grenzfläche zu erwarten ist. Die Abwesenheit
des Si2p-Peaks bei der XPS-Messung nach dem Wachstum von 11 nm ist
ein weiter Hinweis darauf, da dies auf die Abwesenheit von Silizium im
oberen Teil der Schicht hindeutet. Eine mögliche Erklärung für diesen
Peak könnte die Bildung einer Gd-O-H-Bindung sein, was bereits in der
Literatur für Volumenmaterial gezeigt wurde [110]. Allgemein ist bekannt,
dass aufgrund des hygroskopischen Charakters Gd2O3 bei Kontakt mit
Feuchtigkeit OH-Gruppen aufnehmen kann, wodurch lokal ein Hydroxid
Gd(OH)3 entstehen kann [53, 113]. Jedoch wurden die XPS-Messungen in
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vacuo durchgeführt, wodurch die Schicht vor der Messung nicht in Kontakt
mit Feuchtigkeit aus der Atmosphäre gelangt ist und diese Vermutung
ausgeschlossen werden kann.





















































Abbildung 5.3: XPS-Spektren einzelner Peaks der Gd2O3-Schicht gewach-
sen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar. (a) O1s-Peak bei
1,5 nm Schichtdicke (b) Si2p-Peak bei 1,5 nm Schichtdi-
cke.
Die XPS-Spektren des Si2p-Niveaus sind in Abbildung 5.2 (b) dargestellt.
Die Messungen zeigen einen intensiven Peak bei ungefähr 100 eV, der
mit steigender Schichtdicke an Intensität verliert, der der Si-Si-Bindung
zugeschrieben werden kann [114]. Die Abnahme der Intensität mit steigen-
der Schicht ist durch die Informationstiefe zu begründen. Mit steigender
Schichtdicke können immer weniger Elektronen aus dem Siliziumsubstrat
aus der Oberfläche austreten, wodurch die Intensität des Si2p-Peaks ab-
nimmt. Des Weiteren besitzt der Si2p-Peak eine leichte Asymmetrie, was
mit der Aufspaltung des Si2p-Niveaus durch die Spin-Orbit-Kopplung be-
gründet werden kann [114].
Des Weiteren zeigt sich am Anfang des Wachstums ein weiterer Peak bei
ungefähr 102,5 eV, der einer silikatischen Bindungskonfiguration Gd-O-Si
zugeordnet werden kann [37, 108][Abb. 5.3 (b)]. Diese Peakposition kann
ungefähr einem Si3+-Zustand zugeordnet werden [114]. Dieser Peak ist für
alle Schichtdicken bis 4 nm vorhanden und nimmt mit steigender Schicht-
dicke an Intensität ab [Abb. 5.2 (b)].
Die XPS-Spektren des Gd3d5/2-Niveaus zeigen die typische Peakform [44].
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Das Maximum des Peaks verschiebt sich mit steigender Schichtdicke bis
4 nm hin zu niedrigeren Bindungsenergien. Ein solches Verhalten könnte
aufgrund der Änderung des Oxidationszustandes erfolgen. Für Gadoliniu-
moxid ist allerdings nur eine Stöchiometrie mit einem Oxidationszustand
Gd3+ bekannt (Gd2O3). Theoretische Berechnungen zeigen jedoch, dass
für eine andere Kristallstruktur auch eine GdO2-Konfiguration denkbar
wäre, was einen Oxidationszustand von Gd4+ bedeuten würde [115]. Die
Verschiebung hin zu niedrigeren Bindungsenergien könnte demnach auf
eine sauerstoffreichere Struktur im anfänglichen Stadium des Wachstums
hindeuten, die sich im weiteren Verlauf des Wachstums der bekannten
Stöchiometrie Gd2O3 anpasst. Für einen solchen Vorgang würde auch das
Auftreten des Peaks sprechen, der einer nicht-stöchiometrischen Struktur
des Gd2O3 zugeordnet wurde [Abb. 5.3 (a)]. Ein ähnliches Verhalten für
den Gd3d5/2- und O1s-Peak wurde auch bei XPS-Untersuchungen von
Pr2O3 beobachtet [116, 117].
Insgesamt zeigen die XPS-Untersuchungen zur Schichtbildung, dass sich
anfänglich silikatische Bindungen ausbilden und so Gd über Sauerstoff an
das Silizium bindet, was auch für das Wachstum von Gd2O3-Schichten bei
höheren Temperaturen bekannt ist [38]. Der Anteil der silikatischen Bin-
dung nimmt mit steigender Schichtdicke ab und der Anteil der oxidischen
Bindung zu. Dieses Verhalten könnte auf die anfängliche Bildung einer
silikatischen Übergangsschicht mit anschließender Ausbildung einer Gd2O3-
Schicht hindeuten. Die RHEED-Untersuchungen lassen vermuten, dass
die silikatische Übergangsschicht eine ungeordnete bzw. amorphe Struktur
aufweist.
5.1.2 Kristallstrukturanalyse
Die kristalline Struktur der Gd2O3-Schichten kann einen maßgeblichen
Einfluss auf die dielektrischen Eigenschaften haben. Für die detaillierte
Kristallstrukturaufklärung der Gd2O3-Schichten wurden im Folgenden un-
terschiedliche XRD-, RHEED- und TEM-Untersuchungen durchgeführt.
Des Weiteren wurde der Einfluss verschiedener Wachstumsparameter auf
die Kristallstruktur untersucht.
Zunächst wurde der Einfluss des Sauerstoffpartialdruckes auf das Wachs-
tumsverhalten der Gd2O3-Schichten untersucht. Hierzu wurden Gd2O3-
Schichten bei 250 °C und einem Druck von 5 ·10−8 mbar auf einer unrekon-
struierten Si(001) Oberfläche gewachsen. In anderen Experimenten wurde
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zu Beginn des Wachstums zusätzlich Sauerstoff bis zu einem Gesamtdruck






Abbildung 5.4: RHEED-Beugungsbilder nach dem Gd2O3-Wachstum
bei 250 °C und 5 ·10−8 mbar Wachstumsdruck in [110]-
Richtung des Substrates (a) ohne zusätzlichen Sauerstoff
und (b) mit zusätzlichem Sauerstoff und einem Gesamt-
druck von 2 ·10−7 mbar.
Das RHEED-Beugungsbild nach dem Gd2O3-Wachstum der Schicht ohne
zusätzlichen Sauerstoff zeigt ein streifenförmiges Beugungsbild [Abb. 5.4
(a)], das auf ein kristallines Wachstum und eine glatte Oberfläche der
Schicht hindeutet. Das Beugungsbild zeigt neben den Hauptreflexen Ne-
benmaxima, was auf eine Überlagerung zweier Beugungsbilder hindeutet.
Dieses Beugungsbild ist charakteristisch für die kubische Kristallstruktur
mit einer (110)-Orientierung und dem Wachstum in zwei senkrecht zuein-
anderstehenden Domänen [38].
Im Gegensatz dazu zeigt das RHEED-Beugungsbild nach dem Wachstum
der Gd2O3-Schicht mit zusätzlichem Sauerstoff und einem Wachstumsdruck
von 2 ·10−7 mbar ein streifenförmiges, aber diffuses Beugungsbild mit brei-
ten Reflexen [Abb. 5.4 (b)]. Im Allgemeinen kann eine Verbreiterung von
Beugungsreflexen durch eine limitierte Schichtdicke oder eine geringe Kris-
tallinität auftreten. Es kann davon ausgegangen werden, dass aufgrund der
ähnlichen Schichtdicke der untersuchten Schichten die Reflexverbreiterung
durch eine geringe Kristallinität begründet ist.
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Abbildung 5.5: HRXRD-Messung in symmetrischer 2θ/ω-Geometrie der
Gd2O3-Schichten gewachsen mit (2 ·10−7 mbar) und ohne
zusätzlichen Sauerstoff (5 ·10−8 mbar).
Für die Bestimmung der Kristallstruktur und Orientierung der Gd2O3-
Schichten wurden zunächst HRXRD-Messungen durchgeführt. Auf Grundla-
ge bekannter Daten für Gitterkonstanten und Atompositionen unterschied-
licher Kristallstrukturen [118, 119], werden die beobachteten Reflexe mit
Hilfe der Software Vesta identifiziert [120]. Neben den Substratreflexen sind
nur einige schwache zusätzliche Reflexe in den Diffraktogrammen in Ab-
bildung 5.5 zu erkennen. Die Verstärkung des verbotenen Si(002)-Reflexes
und die Schulter auf der linken Seite kann durch das Phänomen der Umwe-
ganregung in Silizium begründet werden [121]. Dieser Effekt entsteht durch
Mehrfachreflexionen im Siliziumkristall und tritt in bestimmten azimutalen
Orientierungen des Substrates auf. Intensität aufgrund von Mehrfachre-
flexionen kann auftreten, wenn die Laue-Bedingung für mindestens drei
unterschiedliche Netzebenen zur gleichen Zeit erfüllt ist [122, 123].
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Abbildung 5.6: Projektion der in-plane Reflexe der Netzebenen der mo-
noklinen Struktur mit einer (201̄)-Orientierung und der
hexagonalen Struktur mit einer (0001)-Orientierung der
Gd2O3-Schichten, die während der GIXRD-Messungen
auftreten können. a∗, b∗ und c∗ sind die reziproken Git-
tervektoren der monoklinen Struktur und die Hexagons
repräsentieren das hexagonale Gitter. Nach [124].
Die HRXRD-Messung der Gd2O3-Schicht gewachsen bei 250 °C ohne zu-
sätzlichen Sauerstoff und einem Druck von 5 ·10−8 mbar (Abb. 5.5) zeigt
einen breiten Reflex bei 2θ ≈ 47,5◦. Dieser Reflex kann dem 440-Reflex von
kubischem Gd2O3 zugeordnet werden, was auf eine (110)-Orientierung der
Schicht hinweist und bereits durch Beobachtungen mit RHEED gezeigt wur-
de [Abb. 5.4 (a)]. Die symmetrische 2θ/ω-Messung der Gd2O3-Schicht ge-
wachsen mit zusätzlichem Sauerstoff zeigt einen breiten Reflex bei 2θ≈ 30◦.
Die Position des Reflexes befindet sich in der Nähe des monoklinen 402̄M-
oder hexagonalen 0002H-Reflexes, die sehr ähnliche 2θ-Werte aufgrund
ihrer sehr ähnlichen Kristallstruktur in der out-of-plane Richtung aufweisen
[124].
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Eine klare Unterscheidung zwischen der hexagonalen und monoklinen Kris-
tallstruktur ist mit der symmetrischen 2θ/ω-Messung nicht möglich. Die
Anordnung der Atome in der monoklinen und hexagonalen Kristallstruktur
unterscheidet sich jedoch deutlich in azimutaler Richtung, d. h. senkrecht
zur (0001)- oder (201̄)-Orientierung. Deshalb könnte die Untersuchung
von asymmetrischen Reflexen Informationen über die reale Struktur geben.
Jedoch hat sich bei den Untersuchungen im Bereich des hexagonalen asym-
metrischen Reflexes 101̄1H bzw. der äquivalenten monoklinen Reflexe keine
Intensität gezeigt [48].


























Abbildung 5.7: GIXRD-Messungen der Gd2O3-Schicht gewachsen bei 250
°C und zusätzlichem Sauerstoff mit pO2 = 2 ·10−7 mbar in
[110]-Richtung und 30° zur [110]-Richtung des Substrates
gedreht. Die gestrichelten Linien zeigen die berechneten
Werte der Reflexpositionen für Volumenmaterial, die zu
den unterschiedlichen Netzebenen der monoklinen Phase
gehören.
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Eine andere Vorgehensweise, um die Kristallstruktur der Gd2O3-Schicht
aufzuklären, kann die Untersuchung der Beugung an senkrecht zur Ober-
fläche liegenden (in-plane) Netzebenen mit GIXRD-Messungen sein. Mit
GIXRD-Messungen können aufgrund der hohen Oberflächensensitivität
höhere Intensitäten der Schichtreflexe erwartet werden. In Abbildung 5.6
ist eine Projektion der Reflexe der Netzebenen dargestellt, die senkrecht
(oder ungefähr senkrecht wegen der Reflexverbreiterung) zur (201̄)- und
(0001)-Richtung der monoklinen und hexagonalen Struktur von Gd2O3
sind.
Die GIXRD-Messungen (Abb. 5.7) wurden in [110]-Richtung des Substrates
aufgenommen. Neben dem starken Si(220)-Reflex des Substrates sind einige
andere Reflexe zu beobachten. Die Reflexe können den monoklinen (202),
(111), (313) und (020) Netzebenen zugeordnet werden, was das Auftreten
der monoklinen Kristallstruktur bestätigt. Auffallend ist, dass sich die
Reflexe der unterschiedlichen Netzebenen in einer Kristallrichtung zeigen,
was durch die Existenz unterschiedlicher Domänen begründet sein kann. In
Abbildung 5.6 ist gezeigt, dass die Reflexe der unterschiedlichen Netzebenen
ungefähr im Abstand einer azimutalen Drehung von 30° auftreten. Das Auf-
treten aller in Abbildung 5.6 gezeigten Reflexe in einer in-plane Richtung
deutet auf die Existenz von sechs rotationssymmetrischen Domänen in der
Schicht hin. Der Reflex bei 2θ≈ 31◦ kann hier jedoch nicht den monoklinen
Netzebenen zugeordnet werden, die senkrecht zur (201̄)-Orientierung sind.
Dieser Reflex könnte von den (003)-Netzebenen hervorgerufen werden, was
durch einen kleinen Anteil anders orientierter Domänen zustande kommen
könnte. Die untere Kurve in Abbildung 5.7 zeigt eine GIXRD-Messung in
30° zur [110]-Richtung des Substrates in azimutaler Richtung gedreht, was
später diskutiert wird.
Die in-plane Struktur wurde weiter mit azimutalen ϕ-Scans in der GIXRD-
Konfiguration (Abb. 5.8) untersucht, um die Kristallsymmetrie, die Anzahl
und die Orientierung der unterschiedlichen Domänen zueinander zu bestim-
men. Zunächst wurde die Probe auf den 020-Reflex in der [110]-Richtung
ausgerichtet und um den azimutalen Winkel ϕ gedreht, während die Inten-
sität aufgezeichnet wurde. In der Messung zeigen sich Reflexe im Abstand
von ca. 90° [Abb. 5.8 (a)], was ein Hinweis auf eine Vierfachsymmetrie
der Schicht und einer Orientierung der (020) Netzebenen parallel zu den
[110]-Richtungen des Substrates ist. Eine einkristalline, monokline Schicht
sollte jedoch nur Reflexe im Abstand von 180° aufgrund der Zweifachsym-
metrie der (020)-Ebenen aufweisen (vgl. Abb. 5.6). Eine Erklärung hierfür
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wäre ein Wachstum der Schicht in zwei zueinander senkrechten Domänen.
Dieses Ergebnis stimmt jedoch nicht mit den Ergebnissen der GIXRD-
Messungen überein. Deshalb wurde ein weiterer ϕ-Scan um dem 111-Reflex
durchgeführt, der einen Reflex alle 30° mit unterschiedlichen Intensitäten
zeigt [Abb. 5.8 (b)], was mit den Annahmen aus der GIXRD-Messung
(Abb. 5.7, obere Kurve) übereinstimmt. Die höchste Intensität tritt bei
30° bzw. 60° zur [110]-Richtung des Substrates gedreht auf, was den mit
den (020)-Netzebenen zu den [110]-Richtungen des Substrates orientierten
Domänen zugeordnet werden kann.

















































Abbildung 5.8: ϕ-Scans in der GIXRD-Konfiguration um (a) den 020-
Reflex und (b) den 111-Reflex der monoklinen Gd2O3-
Schicht.
Für die Bestimmung der Ursache des Reflexes bei 2θ ≈ 31◦ (Abb. 5.7)
wurde ein weiterer ϕ-Scan analog zu den Messungen aus Abbildung 5.8
durchgeführt (hier nicht gezeigt), der Reflexe im Abstand von 90° zeigt.
Diese Vierfachsymmetrie kann nur durch eine monokline Struktur mit
zwei zueinander senkrechten Domänen erklärt werden. Die Gd2O3-Schicht
besteht demnach aus weiteren Domänen mit einer anderen Orientierung,
die nicht in der symmetrischen 2θ/ω-Messung erkennbar sind.
Für die finale Bestimmung der Kristallstruktur wurde eine weitere GIXRD-
Messung mit um 30° gedrehten ϕ-Winkel zur [110]-Richtung des Substrates
durchgeführt (Abb. 5.7, untere Kurve). In diesem Fall sind nur die Reflexe
der monoklinen Netzebenen (313) und (111) klar zu erkennen.
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Abbildung 5.9: Schematische Darstellung (a) der Draufsicht der unter-
schiedlich orientierten Domänen der monoklinen Gd2O3-
Schicht gewachsen auf Si(001), (b) der Kristallrichtungen









Tabelle 1: Epitaxiebeziehung der unterschiedlichen Domänen der mono-
klinen Gd2O3-Schicht gewachsen auf Si(001)-Substraten.
Auf Grundlage der vorangegangenen Untersuchungen wird deutlich, dass die
Gd2O3-Schicht aus einer monoklinen Kristallstruktur mit (201̄)-Orientierung
besteht. Die monokline Struktur besteht größtenteils aus sechs rotations-
symmetrischen Domänen mit einer Verdrehung von ca. 30° zueinander.
Die unterschiedlichen Domänen treten mit unterschiedlichem Anteil (unter-
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schiedlicher Intensität) auf. Hierbei zeigt sich, dass zwei senkrechte mit den
(020)-Ebenen in Richtung der [110]-Richtungen des Substrates orientierten
Domänen mit einer höheren Häufigkeit auftreten (A- und B-Domänen in
Abb. 5.9). Die unterschiedlichen Domänen und die Orientierungen zum
Siliziumsubstrat sind in Abbildung 5.9 dargestellt und in Tabelle 1 zusam-
mengefasst.






















Abbildung 5.10: Angenäherte Intensitätsmaxima des 402̄ -Reflexes der
symmetrischen 2θ/ω-Messungen der Gd2O3-Schichten
gewachsen mit und ohne Temperaturrampe.
Des Weiteren wurde der Einfluss einer Temperaturrampe von 250 °C bis
650 °C während des Wachstums auf die Kristallstruktur und Orientie-
rung untersucht. Die Abbildung zeigt die angenäherten Intensitätsmaxima
des 402̄-Reflexes der Gd2O3-Schichten mit und ohne Temperaturrampe
im Vergleich (Abb. 5.10). Verglichen mit dem Wachstum ohne Tempe-
raturrampe zeigt sich bei der symmetrischen 2θ/ω-Messung der gleiche
Reflex. Dies deutet darauf hin, dass die Temperaturrampe keinen Einfluss
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auf die allgemeine Kristallstruktur und Orientierung hat. Das Maximum
des 402̄-Reflexes ist jedoch etwas hin zu höheren 2θ-Werten verschoben
(Abb. 5.10), was einer Verschiebung hin zu dem erwarteten Volumenwert
entspricht (2θ ≈ 29,9◦). Eine Verschiebung zu höheren 2θ-Werten könnte
daher auf eine Relaxation in einer teilweise zugverspannten Schicht auf-
grund des erhöhten Temperaturbudgets hindeuten. Eine andere Ursache
für diesen Effekt könnte der Unterschied in den Schichtdicken sein. Die
gewachsene Schicht ohne Temperaturrampe hat eine niedrigere Schichtdicke
als die Schicht gewachsen mit Temperaturrampe. Allgemein ist bekannt,
dass aufgrund der Gitterfehlanpassung Schichten zunächst verspannt bzw.
pseudomorph aufwachsen und mit steigender Schichtdicke relaxieren, was
































Abbildung 5.11: AFM-Aufnahmen der Gd2O3-Schichten (a) Wachstum
bei 250 °C und 5 ·10−8 mbar ohne zusätzlichen Sauer-
stoff (b) Wachstum bei 250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar
(c) Wachstum mit Temperaturrampe von 250 °C bis 650
°C und pO2 = 2 ·10−7 mbar.
Im Weiteren wurde die Oberflächenmorphologie der Gd2O3-Schichten mit
AFM-Untersuchungen untersucht, deren Ergebnisse in Abbildung 5.11 dar-
gestellt sind. Alle AFM-Aufnahmen zeigen eine sehr ähnliche Oberflächen-
struktur, bestehend aus kleinen kugelförmigen Partikeln an der Oberfläche
mit einem Durchmesser von wenigen Nanometern. Der Sauerstoffpartial-
druck scheint demnach fast keinen Einfluss auf die Oberflächenmorphologie
der Gd2O3-Schichten gewachsen bei 250 °C mit und ohne Temperaturram-
pe zu haben. Die RMS (engl. root mean square)-Rauigkeit liegt im Bereich
von 0,1 nm, was sehr gering ist.
Als nächstes wurde der Einfluss einer (2x1)-Rekonstruktion der Oberfläche
auf das Wachstum der Gd2O3-Schichten untersucht. Die Untersuchungen
decken sich mit den vorangegangenen Untersuchungen, weshalb die An-
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nahme getroffen werden kann, dass die Oberflächenrekonstruktion keinen
Einfluss auf die sich ausbildende Kristallstruktur hat. Die Mobilität der
Atome an der Oberfläche und andere kinetische Faktoren scheinen maßgeb-
lich für die Bildung der unterschiedlichen Kristallstrukturen zu sein, was
im nächsten Abschnitt diskutiert wird.
Einfluss der Schichtdicke
Des Weiteren wurde der Einfluss der Schichtdicke auf die Kristallstruktur
untersucht. Hierzu wurden Gd2O3-Schichten unterschiedlicher Dicke im
Bereich von 7 - 22 nm bei 250 °C und pO2 = 2 · 10−7 mbar auf (2x1)-
rekonstruierten Si(001)-Substraten gewachsen. Die Kristallstruktur und
Orientierung wurde mit HRXRD-Messungen untersucht. Alle Schichten
zeigen neben den Substratreflexen einen Reflex bei 2θ ≈ 30◦, der dem
402̄-Reflex der monoklinen Kristallstruktur zugeordnet werden kann. Die
monokline Struktur wurde durch GIXRD-Messungen bestätigt. Das In-
tensitätsmaximum des 402̄-Reflexes zeigt eine Verschiebung von kleinen
Schichtdicken zu höheren 2θ-Werten mit steigender Schichtdicke hin zum
Volumenwert [Abb. 5.12 (a)]. Diese Verschiebung deutet auf eine Relaxation
der Schicht mit steigender Schichtdicke hin. In der Abbildung 5.12 (b) ist
verdeutlicht, dass ab einer bestimmten Schichtdicke keine weitere Verschie-
bung des 402̄-Reflexes zu erkennen ist. Dieses Phänomen kann mit dem
Auftreten einer Zugspannung in den dünneren Schichten erklärt werden, die
beim weiteren Wachstum abgebaut wird. Auf Grundlage der Elastizitäts-
theorie (vgl. Abschnitt 2.3) sollte demnach in-plane eine Druckspannung
auftreten, wenn die Schicht in out-of-plane Richtung zugverspannt ist.
Zur Überprüfung der Annahme des Auftretens einer Druckspannung in
in-plane Richtung wurden GIXRD-Messungen der Gd2O3-Schichten mit
unterschiedlichen Schichtdicken durchgeführt [Abb. 5.13 (a)]. Alle Schichten
zeigen nur monokline Reflexe, was das Auftreten der monoklinen Phase
bestätigt. In Abbildung 5.13 (b) sind die angenäherten Intensitätsmaxima
der monoklinen 111-Reflexe dargestellt. Die Reflexe zeigen nicht den erwar-
teten umgedrehten Trend der Annäherung des Intensitätsmaximums von
höheren 2θ-Werten hin zum Volumenwert mit steigender Schichtdicke. Die
Maxima befinden sich eher bei niedrigeren 2θ-Werten und kein klarer Trend
in Abhängigkeit von der Schichtdicke ist zu beobachten. Die Untersuchung
des 020-Reflexes zeigt ein ähnliches Verhalten (hier nicht dargestellt).
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Abbildung 5.12: (a) Symmetrische 2θ/ω-Messungen der Gd2O3-
Schichten unterschiedlicher Schichtdicke im Bereich des
402̄-Reflexes und (b) Position des 402̄-Reflexmaximums
gegenüber der Schichtdicke.
Die bisherigen Untersuchungen der monoklinen Phase des Gd2O3 in diesem
Abschnitt haben gezeigt, dass die Schichten aus rotationssymmetrischen
Domänen bestehen. Deshalb lässt sich vermuten, dass wegen der vorhande-
nen Domänengrenzen in verschiedenen Orientierungen der erwartete Effekt
auf die Netzebenenabstände gemittelt wird.
Ferner zeigt sich bei den dickenabhängigen XRD-Messungen in Abbildung
5.12 (a) für Schichten dicker als 9 nm eine ausgeprägte Schulter neben den
402̄-Reflexen hin zu niedrigeren 2θ-Werten. Diese Schulter kann einem weite-
ren Reflex bei 2θ ≈ 28,5◦ zugeordnet werden, der zu den (222)-Netzebenen
der kubischen Phase von Gd2O3 gehört. Dieses Verhalten impliziert, dass
während des fortgeschrittenen Wachstumsprozesses einige kleine kristalline
Körner mit einer kubischen Struktur und einer (111)-Orientierung zusätz-
lich ausgebildet werden. Das ist aufgrund der Ähnlichkeit des kristallinen
Aufbaus in der kubischen (111)- und der monoklinen (201̄)-Orientierung
nicht überraschend [125]. Die Transformation von der monoklinen zur ku-
bischen Phase kann durch einen durch Sauerstoffvakanzen getriebenen
Prozess beschrieben werden, wobei nur eine kristallographische Scherung
und eine kleine Verzerrung nötig ist. Von der Koexistenz dieser beiden
Phasen wird auch in der Literatur berichtet [49, 53].
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Abbildung 5.13: (a) GIXRD-Messungen der Gd2O3-Schichten mit unter-
schiedlicher Schichtdicke und (b) mit einer Gaußfunkti-
on angenäherte Intensitätsmaxima der 111-Reflexe der
monoklinen Struktur der Gd2O3-Schichten.
Für die weitere Untersuchung der Schicht- und Kristallstruktur wurden
HRTEM-Aufnahmen durchgeführt, die in Abbildung 5.14 dargestellt sind.
Ein Stapel aus zwei Schichten mit unterschiedlichem Kontrast ist zwischen
dem Silizium und Platin-Kontaktmaterial zu erkennen [Abb. 5.14 (a)].
Die Schicht auf dem Silizium mit einer Schichtdicke von ca. 2 nm zeigt
keine regelmäßige Anordnung von Atomreihen, was auf eine quasi-amorphe
Struktur der Schicht hinweist. Auf dieser quasi-amorphen Schicht zeigt
sich eine regelmäßige Anordnung von Atomreihen, was auf eine kristalli-
ne Struktur der Gd2O3-Schicht hindeutet. Bei Betrachtung einer TEM-
Querschnittsaufnahme mit höherer Auflösung ist erkennbar, dass die Schicht
aus unterschiedlich orientierten Domänen getrennt durch Domänengrenzen
besteht [Abb. 5.14 (b)]. Einige Domänengrenzen sind mit weißen Linien
markiert. Die TEM-Aufnahme in der Draufsicht bestätigt die Existenz
von unterschiedlichen Domänen [Abb. 5.14 (c)], in der unterschiedliche
Domänengrenzen zu erkennen sind.
Die Untersuchungen mit RHEED unterstützen die Ergebnisse der TEM-
Analyse, in der eine anfängliche Bildung einer amorphen Schicht mit einem
anschließenden Wachstum von kristallinem Gd2O3 angenommen wurde
(vgl. Abschnitt 5.1.1). Auch die XPS-Messungen zur Untersuchung des
Schichtbildungsprozesses haben die Existenz einer Zwischenschicht vermu-
tet lassen. Das Wachstum in unterschiedlichen Domänen ist ebenfalls in
den GIXRD-Untersuchungen zu erkennen.
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Abbildung 5.14: HRTEM-Aufnahmen von Gd2O3-Schichten gewachsen
bei 250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar: (a) Querschnittsauf-
nahme (engl. cross-section) einer 8 nm dicken Schicht,
(b) Querschnittsaufnahme einer 15 nm dicken Schicht
mit höherer Auflösung, (c) Draufsicht (engl. plan-view)
der 15 nm dicken Schicht. (d) Querschnittsaufnah-
me einer Gd2O3-Schicht gewachsen bei 400°C und
pO2 = 5 ·10−7 mbar. Die eingezeichneten weißen Linien
zeigen Domänengrenzen.
Einfluss der Temperatur
Als weiterer wichtiger Parameter wurde der Einfluss der Temperatur auf das
Wachstumsverhalten untersucht. Eine Erhöhung der Temperatur könnte
aufgrund der erhöhten Mobilität der Adatome auf die Perfektion der sich
ausbildenden Kristallstruktur verbessern und so auch die elektrischen und
dielektrischen Eigenschaften verbessern. Bei einer Wachstumstemperatur
im Bereich von 600 °C ist jedoch immer die bekannte kubische Struktur
von Gd2O3 zu erwarten [44].
89
5 Strukturelle und morphologische Charakterisierung der Gd2O3-Schichten


























Abbildung 5.15: Symmetrische 2θ/ω-Messungen von Gd2O3-Schichten
unterschiedlicher Schichtdicke gewachsen bei 400 °C und
pO2 = 5 ·10−7 mbar.
Deshalb wurde eine Wachstumstemperatur von 400 °C gewählt und über-
prüft, ob sich die monokline Kristallstruktur in diesem Temperaturbereich
weiterhin ausbilden kann. Bei dieser Temperatur und pO2 = 5 ·10−7 mbar
wurden Gd2O3-Schichten mit unterschiedlicher Dicke gewachsen und XRD-
Untersuchungen durchgeführt. Es zeigt sich ein sehr ähnliches Bild im
Vergleich zu den Schichten gewachsen bei 250 °C, wobei neben den Substra-
treflexen nur ein breiter Reflex bei 2θ ≈ 30◦ in der Messung zu erkennen
ist. Dieser Reflex kann auch hier dem 402̄-Reflex der monoklinen Kristall-
struktur zugeordnet werden, was auf eine monokline Struktur mit einer
(201̄)-Orientierung der Schichten hindeutet. In Abbildung 5.15 sind die
symmetrischen 2θ/ω-Messungen der Gd2O3-Schichten im Bereich des 402̄-
Reflexes dargestellt. Es zeigt sich eine Verschiebung des Maximums des
402̄-Reflexes hin zum Volumenwert (2θ ≈ 29,9◦) mit zunehmender Schicht-
dicke. Diese Verschiebung deutet wie bei den Schichten gewachsen bei 250
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°C auf eine Druckspannung in dünneren Schichten hin, die mit Zunahme der
Schichtdicke abgebaut wird. Mit steigender Schichtdicke ist außerdem eine
Schulter bei niedrigeren 2θ-Werten immer deutlicher zu erkennen, was auf
die Präsenz eines überlagerten Reflexes hinweist. Dieser Reflex kann den
(222)-Netzebenen der kubischen Struktur von Gd2O3 zugeordnet werden,
was auf einen gewissen kubischen Anteil mit einer (111)-Orientierung bei
dickeren Schichten hindeutet und mit den Untersuchungen an den Gd2O3-
Schichten gewachsen bei 250 °C übereinstimmt.
TEM-Untersuchungen zeigen eine analoge Struktur im Vergleich zu den
Schichten gewachsen bei 250 °C bestehend aus einer ca. 2 nm dicken
quasi-amorphen Zwischenschicht, auf der sich eine kristalline Struktur mit
unterschiedlichen sichtbaren Domänen befindet [Abb. 5.14 (d)].
Die Untersuchungen des Einflusses der Wachstumstemperatur zeigen, dass
sich die kristalline Struktur und der Schichtaufbau der Gd2O3-Schichten
bei den Temperaturen 250 °C und 400 °C kaum unterscheiden.
5.1.3 Elektronische Bandstruktur
Die elektronische Bandstruktur ist hilfreich für das Verständnis elektroni-
scher Prozesse in Heterostrukturen und kann mit XPS-Messungen abge-
schätzt werden. Hierzu zählen die Bandlücke des Isolators (Gd2O3) und
die Anordnung der Bänder zu Silizium. Die Bandlücke kann über das
Verlustenergiespektrum des O1s-Peaks abgeschätzt werden [126], was sich
wie folgt erklären lässt:
Bei der photoelektrischen Anregung von Bindungselektronen können die
herausgelösten Elektronen beim Austreten aus der Schicht Energieverluste
durch inelastische Streuung erfahren. Diese Energieverluste können durch
kollektive Oszillationen von Elektronen im Valenzband verursacht werden,
die auch als Plasmonen bezeichnet werden [127]. Diese Plasmonen zeigen
sich als breiter Peak, der um die Plasmonenenergie in Richtung höherer
Bindungsenergien (niedriger kinetischer Energien) verschoben ist [126].
Des Weiteren sind Ein-Partikel-Anregungen aufgrund von Band-zu-Band-
Übergängen ein weiterer Verlustmechanismus, wobei der Energieverlust
∆Esp = Ef −Ei durch den Endzustand Ef und Ausgangszustand Ei der
angeregten Elektronen bestimmt wird [128, 129]. Bei diesem Mechanismus
werden Elektronen von einem Zustand unterhalb des Fermi-Niveaus in
einen Zustand oberhalb angeregt, was bei einem Isolator der Anregung
vom Valenz- in das Leitungsband entspricht [128]. Daher stimmt die un-
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tere Grenze der inelastischen Verlustenergie nahezu mit der Energie der
Bandlücke Eg überein. Die Energie der Bandlücke hängt so direkt mit dem
Beginn des Energieverlustspektrums zusammen [126].













































Abbildung 5.16: XPS-Untersuchungen zur Bandstruktur der monokli-
nen Gd2O3-Schichten gewachsen bei 400 °C und pO2 =
5 ·10−7 mbar. (a) O1s Verlustenergiespektrum zur Be-
stimmung der Bandlücke und (b) XPS-Messungen der
Fermi-Kante von Si und Gd2O3 zur Bestimmung des
Valenzbandoffsets.
Die Bandlücke kann abgeschätzt werden, indem eine Gerade an den Bereich
in der noch keine Anregung der Elektronen stattfindet und eine Gerade die
den Anstieg der Intensität durch gestreute Elektronen beschreibt. Der Ab-
stand zwischen dem Schnittpunkt der beiden Geraden und dem Maximum
des O1s-Peaks entspricht der Bandlücke. Die Abbildung 5.16 (a) zeigt das
Verlustspektrum des O1s-Peaks aufgenommen nach dem Wachstum einer
11 nm dicken Gd2O3-Schicht gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar.
Aus dem Spektrum kann nach der oben genannten Methode eine Bandlücke
der Gd2O3-Schicht von Eg ≈ 5,8 eV bestimmt werden. Ein ähnlicher Wert
für die Bandlücke wurde für kubisches Gd2O3 berichtet, der zu Eg ≈ 5,9 eV
abgeschätzt wurde [130, 131]. Mishra et al. berichten von einer Bandlücke
von Eg ≈ 5,8 eV von polykristallinem monoklinem Gd2O3, was mit dem
hier abgeschätzten Wert übereinstimmt [132].
Die Anordnung der Bänder des Siliziums in Kontakt mit den Gd2O3-
Schichten kann mit der Abschätzung des Valenzbandoffsets ∆EV ermittelt
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werden. Dafür können XPS-Messungen im Bereich der Bindungsenergien
der kernnahen Elektronen (engl. core level, CL) und des Valenzbandmaxi-
mums an den Gd2O3-Schichten und der Si-Oberfläche durchgeführt werden.
Der Valenzbandoffset ∆EV kann mit Hilfe der Methode nach Kraut et al.























differenzen der kernnahen Elektronen und Valenzbandmaximum für Gd2O3
und Si. ∆ECL beschreibt die Differenz der Bindungsenergien der kernnahen
Elektronen von Schicht und Substrat, die an der Gd2O3/Si-Grenzfläche be-
obachtet wird [134]. Die Valenzbandkanten werden jeweils mit einer Gerade
linear angenähert und der Schnittpunkt mit der Basislinie bestimmt [135].
Die Differenz dieser beiden Schnittpunkte ergibt dann eine Abschätzung
des Valenzbandoffsets zwischen dem Silizium und der Gd2O3-Schicht. In
Abbildung 5.16 (b) sind die XPS-Messungen der Valenzbandkanten und














Abbildung 5.17: Bandstruktur der Gd2O3/Si-Heterostruktur abgeschätzt
auf Grundlage von XPS-Messungen an einer Gd2O3-
Schicht gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar.
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Der Valenzbandoffset kann zu einem Wert von ∆EV ≈ 2,3 eV ermit-
telt werden. Aus dem Valenzbandoffset und der Bandlücke von Silizium
(Eg ≈ 1,1eV) kann außerdem der Leitungsbandoffset zum Gd2O3 berechnet
werden, der sich zu 2,4 eV ergibt. In Abbildung 5.17 ist die Bandstruktur
der Gd2O3/Si-Heterostruktur schematisch dargestellt. Aus den Untersu-
chungen resultiert eine nahezu symmetrische Bandanordnung.
Für kubisches Gd2O3 wurde von Valenzbandoffsets zu Silizium im Bereich
von ∆EV = 2,2 - 2,8 eV berichtet [130, 131, 134], in dem sich auch der
bestimmte Wert von 2,4 eV aus dieser Arbeit befindet.
Insgesamt zeigt sich, dass sich die Bandstruktur für die in der Arbeit un-
tersuchten Gd2O3-Schichten kaum von den bisherigen Untersuchungen zu
kubischem Gd2O3 unterscheidet.
5.1.4 Physikalische Betrachtung der Ausbildung unterschiedlicher
Kristallstrukturen
Im folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse aus dem Abschnitt 5.1.2
hinsichtlich der Ausbildung unterschiedlicher Kristallstrukturen diskutiert.
Die Kristallstruktur der Gd2O3-Schichten gewachsen auf Si(001) zeigt in
Abhängigkeit von den verwendeten Wachstumsparametern (T und pO2)
eine deutliche Veränderung. Die Gd2O3-Schichten gewachsen bei 250 °C
ohne zusätzlichen Sauerstoff kristallisieren in der kubischen Phase mit einer
(110)-Orientierung, während bei der Zugabe von Sauerstoff die monokline
Phase mit einer (201̄)-Orientierung ausgebildet wird. Dieses Verhalten kann
anhand von thermodynamischen und kinetischen Effekten diskutiert und
interpretiert werden.
Die Formierung unterschiedlicher Kristallstrukturen beim Wachstum von
Gd2O3-Schichten in Abhängigkeit von der Temperatur könnte spannungs-
induziert sein [136]. Eine Spannung kann entweder durch eine Gitterfehl-
anpassung oder durch den Unterschied im thermischen Ausdehnungsko-
effizienten in eine epitaktische Schicht induziert werden. Die Verzerrung
aufgrund der Gitterfehlanpassung εmf und die daraus resultierende Span-
nung σmf zwischen Gd2O3 und Si können mit Hilfe der Formeln 8 und 9
aus Kapitel 2.3 bestimmt werden. Hier wird für die Gitterkonstante von
Gd2O3 al = aGd2O3 = 1,0811 nm [40] und für Silizium as = 2aSi = 1,0862
nm [41], für das Schermodul GGd2O3 = 57 GPa [137] und das Poisson-
verhältnis νGd2O3 = 0,28 [137] angenommen. Die Verzerrung aufgrund
der Gitterfehlanpassung von Gd2O3 und Si(001) ergibt sich bei 300 K
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zu εmf ≈ -0,47 % und die Spannung zu σmf ≈ -0,95 GPa. Der Beitrag
der thermischen Komponente kann mit der thermischen Verzerrung εT
mit der Formel 11 bestimmt werden und über die Formel 9 in eine Span-
nung umgerechnet werden. Der thermische Ausdehnungskoeffizient für
Gd2O3 beträgt αl(T ) = αGd2O3(T ) = 7,77 ·10−6 K-1 [138] und für Silizium
αs(T ) = αSi(T ) = (2,7 + 0,0026T ) ·10−6 K-1 [41]. Mit der Temperaturdiffe-
renz von Wachstums- und Raumtemperatur ∆T = 230 K ergibt sich für
Gd2O3 eine thermische Verzerrung von εT ≈ 0,1 %, woraus eine thermische
Spannung von σT = 0,2 GPa resultiert.
Die Werte für die Spannung aufgrund der Gitterfehlanpassung und der
thermischen Spannung sind jedoch um einiges kleiner als die Spannung, die
nötig wäre, um eine Phasentransformation in Gd2O3 auszulösen. Zhang
et al. berichten über eine Phasentransformation von der kubischen in die
monoklinen Phase von Gd2O3 von über 7 GPa bei 520 K [39].
Die Ausbildung unterschiedlicher Kristallphasen in Abhängigkeit der Wachs-
tumsbedingungen könnte auch durch thermodynamische Überlegungen er-
klärt werden. Epitaktisches Schichtwachstum kann im Wesentlichen durch
die Bildung von Keimen (kritischer Keim), das Heranwachsen zu stabilen
Inseln und die weitere Koaleszenz zu einer Schicht erklärt werden. Die
kritische Keimgröße rc ist beeinflusst durch die Oberflächenenergie γ und
der Änderung der freien Gibbs-Energie pro Einheitsvolumen ∆GV gemäß





Die Änderung der freien Gibbs-Energie pro Einheitsvolumen hängt von dem
Partialdruck p, der bei der Epitaxie durch den Dampfdruck der Gasphase
beschrieben wird, und dem Sättigungsdampfdruck p0 ab. In Gleichung 36
ist der Zusammenhang dargestellt, wobei Ve das Einheitsvolumen und S












Die Übersättigung hängt maßgeblich vom Dampfdruck der Gasphase p
und der Temperatur T , die den Sättigungsdampfdruck p0 beeinflusst, ab.
Deshalb ist bei konstantem p die kritische Keimgröße klein bei niedrigen
Temperaturen und groß bei hohen Temperaturen. Eine Änderung im Sauer-
stoffpartialdruck resultiert in einem ähnlichen Trend, bei dem die kritische
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Keimgröße bei hohem Sauerstoffpartialdruck (hoher Übersättigung) klein
und bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck (niedriger Übersättigung) groß
ist. Die Gleichung 37 zeigt die Dissoziation von festem Gd2O3 (engl. solid,
s) in gasförmiges GdO (engl. gaseous, g) und O (g).
Gd2O3(s)−→ 2GdO(g) + O(g) (37)
Ausgehend von den vorangegangenen Betrachtungen können die Ergebnisse
der Wachstumsexperimente wie folgt interpretiert werden. Bei niedriger
Temperatur und niedrigem pO2 bildet sich die kubische Kristallstruktur
des Gd2O3 aus. Ein Anstieg in pO2 resultiert in der Ausbildung einer
monoklinen Phase. In Bezug auf die Wachstumsbedingungen entspricht das
einer kleinen kritischen Keimgröße für monoklines Gd2O3 und einer großen
kritischen Keimgröße für kubisches Gd2O3. Bei höheren Temperaturen,
was einer niedrigeren Übersättigung entspricht und demnach einer großen
kritischen Keimgröße, hat sich immer die kubische Struktur gezeigt. Eine
Verringerung der kritischen Keimgröße führt dazu, dass aufgrund der
ansteigenden Oberflächenspannung im Vergleich zum Volumen ein innerer
Druck induziert wird. Ab einer bestimmten Größe kann der innere Druck so
groß werden, dass die Ausbildung einer anderen Kristallstruktur begünstigt
ist. Die Größe der kritischen Keime hat daher einen signifikanten Einfluss auf
die Kristallstruktur. Der Zusammenhang zwischen der kritischen Keimgröße
und der Kristallstruktur kann anhand eines thermodynamischen Ansatzes
auf Grundlage des Gibbs-Thomson-Effektes diskutiert werden [140].
Für Gd2O3 wird experimentell gezeigt, dass eine Phasentransformation
verursacht durch hohen Druck von kubischer zur hexagonalen und weiter
zur monoklinen Phase induziert werden kann [39]. Zhang et al. berichten
über das Auftreten der hexagonalen Phase bei Drücken über 10 GPa bei
520 K [39]. Nach der Reduktion des Drucks ändert sich die Kristallstruktur
des Gd2O3 in die monokline Struktur. Das entspricht einem Übergang
von fester zu einer anderen festen Phase in erster Ordnung, wobei die
hexagonale Phase spontan in die monokline Phase übergeht, da nur eine
kleine Verzerrung des Kristalls nötig ist [28]. Keine weitere Transformation
in die kubische Phase bei weiterer Reduzierung des Drucks wurde beobachtet
[39].
Für die Abschätzung des kritischen Keimradius für das Auftreten der
monoklinen Phase in Gd2O3, kann die Young-Laplace-Gleichung (Gl. 38)
verwendet werden [141]. Diese Gleichung beschreibt den hydrostatischen
Druck pint eines Clusters. Dieser ist bestimmt durch den äußeren Druck pext,
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der Oberflächenenergie γ und den Keimdurchmesser dc. Da das Wachstum
bei UHV-Bedingungen stattfindet, kann pext vernachlässigt werden.




In der Literatur findet man nur Werte für die Oberflächenenergie der hexa-
gonalen Phase von Gd2O3. Liao et al. berechneten die Oberflächenenergie
für Gd- und O-terminierte Oberflächen als Funktion des chemischen Poten-
tials des Sauerstoffes [142]. Für die Abschätzungen in dieser Arbeit wurde
ein Mittelwert der Oberflächenenergie von γ = 0,24 eVÅ-2≈ 3,85 Nm-1
berücksichtigt.
Unter Annahme eines kritischen Druckes von 10 GPa und einer Ober-
flächenenergie von 3,85 Nm-1 kann der kritische Keimdurchmesser für
das Auftreten der hexagonalen Phase zu dc ≈ 1,5 nm abgeschätzt werden.
Keime mit einem etwas größerem Durchmesser und einer entsprechend
kleineren Spannung kristallisieren in der monoklinen Phase und sollten
sich nach der Keimbildung und weiterem Inselwachstum nicht in die kubi-
sche Phase umwandeln [39]. Die Transformation in die monokline Phase
sollte dann auftreten, wenn hexagonale Inseln weiter wachsen, bis sich
die Spannung zu einem kritischen Wert reduziert. Nicolas et al. berichten
von einem kritischen Durchmesser für Gd2O3 von etwa 3 nm, unter dem
Wert die monokline Phase auftritt [143]. Für eine Partikelgröße von 3 nm
würde nach der Gleichung 38 ein Druck von etwa 5 GPa wirken, was sich
etwa in dem Bereich des Phasenübergangs von kubischer zu monokliner
Phase befindet [39]. In Abbildung 5.18 ist die Ausbildung unterschiedli-
cher Kristallstrukturen in Abhängigkeit von der kritischen Keimgröße dc
schematisch dargestellt. Des Weiteren wird eine Transformation von der
hexagonalen zur monoklinen Phase auch für das Wachstum von Gd2O3 auf
GaN und SiC beobachtet [48, 144]. Auch für Gd2O3-Nanopartikel wurde
gezeigt, dass durch die Einwirkung von hohem Druck oder dem Wachstum
bei niedrigen Temperaturen eine Phasentransformation von kubischer zur
hexagonalen und weiter zur monoklinen induziert werden kann [145, 146].
Darüber hinaus ist eine druckinduzierte größenabhängige Phasentransfor-
mation auch für viele andere Materialien bekannt, wie Hf, ZrO, CdTe, CdS
oder CdSe [147, 148, 149, 150, 151].
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Abbildung 5.18: Schematische Darstellung der Ausbildung unterschiedli-
cher Kristallphasen in Abhängigkeit von der kritischen
Keimgröße dc. (a) hexagonale Struktur, (b) monokline
Struktur und (c) kubische Struktur.
Im Weiteren wurde festgestellt, dass eine Erhöhung der Temperatur wäh-
rend des Wachstums keinen Einfluss auf die Kristallstruktur hat. Die
Kristallstruktur der anfänglich gebildeten Keime bleibt also thermisch
stabil, auch während des weiteren Inselwachstums und der Koaleszenz.
Dieses Verhalten impliziert eine hohe Aktivierungsbarriere für die Pha-
sentransformation von monoklinem zu kubischem Gd2O3. Eine mögliche
Ursache hierfür könnte der Unterschied in der Koordination zwischen den
Gadolinium- und Sauerstoffatomen in den unterschiedlichen Kristallstruk-
turen des Gd2O3 sein. In der kubischen Struktur von Gd2O3 sind die
Gd-Atome von sechs, in der hexagonalen Struktur von sieben und in der
monoklinen Struktur von gemischt sechs und sieben Sauerstoffatomen ko-
ordiniert [125]. Die kubische Struktur kann nur durch eine Entfernung
von O-Atomen von einigen kubischen (222)-Netzebenen zur hexagonalen
Phase transformiert werden [125]. Die Kristallstruktur der resultierenden
Schicht wird demnach von den im Anfangsstadium des Wachstums ge-
bildeten nicht-kubischen Inseln bestimmt. Die Grenzflächeneigenschaften
im Kontakt mit Silizium scheinen hier nicht der entscheidende Faktor zu
sein. Es wird demnach die thermodynamisch stabilste Oberfläche gebil-
det, die hier die (201̄)-Oberfläche der monoklinen Struktur zu sein scheint.
Moellers et al. berichten über die Ausbildung der monoklinen Phase von
Gd2O3 auf Si(111) mit einer (201̄)-Orientierung und dem Wachstum in
sechs rotationssymmetrischen Domänen [51], was sehr ähnlich den in die-
ser Arbeit untersuchten Schichten ist. Diese Beobachtung unterstützt die
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These, dass die Ausbildung der beobachteten monoklinen Kristallstruktur
der Gd2O3-Schichten nicht von der Substratorientierung beim Wachstum
bei tiefen Temperaturen abhängt. Eine ähnliche Kristallstruktur ist auch
für monoklines β-Ga2O3 bekannt, wobei die (201̄)-Orientierung zu den
stabilsten und am häufigsten vorkommenden Oberflächen zählt, was aus
der geringen Oberflächenenergie heraus resultiert [152, 153].
Im Weiteren zeigen die Schichten eine Domänenstruktur, die auch durch
die Gitterfehlanpassung zwischen Gd2O3 und Si begründet sein könnte.
Nach Grundmann et al. sollte in einem heteroepitaktischen System be-
stehend aus einer monoklinen Schicht mit einer Zweifachsymmetrie und
einem kubischen Si(001)-Substrat mit einer Vierfachsymmetrie auf der
Oberfläche die Schicht nur in maximal zwei Domänen wachsen [154]. Im
Gegensatz dazu wurden sechs Domänen beobachtet. Dies könnte aufgrund
der Sechsfachsymmetrie ein Indikator für die Bildung einer hexagonalen
Phase am Anfang des Wachstums bei tiefen Temperaturen sein. Für eine
hexagonale Kristallstruktur ist beim Wachstum auf Si(001) die Ausbildung
von zwei Domänen zu erwarten [154]. Eine Ausbildung von zwei Domänen
beim Wachstum von einem Material mit hexagonaler Kristallstruktur auf
Si(001) wurde bereits für Aluminiumnitrid (AlN) berichtet [155].
Die Transformation von der hexagonalen zur monoklinen Struktur von
Gd2O3 kann durch eine Scherung und einer Verkippung von etwa 4° in
Richtung der [11̄00]-Richtung erklärt werden [124]. Eine Verkippung der
hexagonalen Struktur in den unterschiedlichen äquivalenten Richtungen
könnte zur Ausbildung der sechs Domänen in der monoklinen Struktur
führen. Hierbei werden bestimmte Orientierungen der Domänen bevorzugt
gebildet (vgl. Abschnitt 5.1.2).
Des Weiteren wurde bei den Untersuchungen gefunden, dass sich beim
Wachstum der Gd2O3-Schicht bei tiefen Temperaturen zunächst eine amor-
phe Schicht mit einer Dicke von etwa 2 nm ausbildet. Erst anschließend
wächst auf dieser amorphen Schicht kristallines Gd2O3 mit einer monoklinen
Kristallstruktur und einer (201̄)-Orientierung. Eine solche Zwischenschicht
entsteht oft durch eine thermische Behandlung bei hohen Temperaturen
nach dem Wachstum [156]. Eine thermische Behandlung wurde hier nicht
durchgeführt, weshalb das Auftreten dieser amorphen Zwischenschicht eine
andere Ursache haben muss.
Die Ausbildung einer dünnen, amorphen Zwischenschicht wurde auch für
kubisches Gd2O3, Pr2O3 und CeO2 gewachsen auf Si(001) beobachtet
[44, 117, 157]. Als Erklärungsansatz für CeO2 wurde vermutet, dass am
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Anfang des Wachstums einzelne Regionen an der Oberfläche oxidieren bzw.
mit Sauerstoff eine Bindung eingehen [157]. Auf den oxidierten Bereichen
wächst das CeO2 ungeordnet (amorph) und auf den nicht-oxidierten Be-
reichen kristallin auf. Die kristallinen Bereiche koaleszieren beim weiteren
Wachstum und lassen eine teilweise ungeordnete Grenzfläche zurück. Diese
ungeordnete Grenzfläche kann dann durch Diffusion von Sauerstoff durch
die wachsende kristalline Schicht weiter anwachsen. Dieser gesamte Prozess
wäre auch für die Schichten in dieser Arbeit denkbar. Jedoch würde diese
Zwischenschicht nicht wie vermutet aus einem Silikat (vgl. Abschnitt 5.1),
sondern nur aus amorphem Gd2O3 bestehen.
Eine andere Ursache für die Bildung einer amorphen Schicht am Anfang
des Wachstums könnte die energetische Bevorzugung der amorphen Phase
gegenüber der kristallinen Phase sein. Gösele et al. haben unterschiedliche
Bedingungen für die Bildung der amorphen und kristallinen Phase von
Diffusionspaaren untersucht [158]. Die Voraussetzung für die Bildung einer
amorphen Phase ist die Reduzierung der freien Gibbs-Energie des Systems.
Die Bildung einer amorphen Phase kann aufgrund eines kinetisch gehemm-
ten Prozesses stattfinden, der die Bildung einer kristallinen Phase verhindert
[159]. Ein Grund für die kinetische Hemmung könnte der Unterschied im
Diffusionsvermögen der unterschiedlichen Atome in einer Verbindung sein,
die an der Bildung der Phase beteiligt sind. Des Weiteren ist eine amorphe
Phase begünstigt, wenn die Wachstumsrate der amorphen Phase höher als
die der kristallinen Phase ist [158]. Ferner kann für die amorphe Phase
eine kritische Schichtdicke angenommen werden, bis zu der die Bildung der
amorphen Phase der Bildung der kristallinen Phase energetisch bevorzugt
ist. Meng et al. vermuten, dass diese kritische Schichtdicke von der Zeit
abhängt, die die amorphe Phase für ihre Bildung benötigt [160]. So lange
diese Zeit kürzer ist als die Zeit, die für die Nukleation von kristallinen
Keimen benötigt wird, wächst die amorphe Phase weiter an. Die kritische
Schichtdicke ist dann erreicht, wenn sich dieses Verhältnis umkehrt und
die Nukleation der kristallinen Phase beginnt. Bei einem solchen Prozess
wäre der eine Diffusionspartner Silizium und die Zwischenschicht würde aus
einer silikatischen Komposition bestehen, was auch in den Untersuchungen
in dieser Arbeit vermutet wird.
Darüber hinaus sollte das Gd2O3-Wachstum auf Si(001) aufgrund der
Kristallsymmetrie eigentlich in der (100)-Orientierung stattfinden. Die
Oberflächenenergie der (100)-Orientierung und daraus folgend die Keim-
bildungsenergie ist größer im Vergleich zur (111)- und (110)-Orientierung
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[42]. Die (111)-Orientierung weist die niedrigste Oberflächenenergie auf,
besitzt jedoch eine andere Symmetrie im Vergleich zur (100)-Orientierung.
Deshalb wurde beim Wachstum bei hohen Temperaturen meistens eine
(110)-Orientierung beobachtet, was auch durch eine gute Übereinstimmung
mit dem Sauerstoffuntergitter begründet wird [44]. Beim Wachstum von
Gd2O3 auf Si(001) bei niedrigen Temperaturen konnte die Ausbildung einer
(100)-Orientierung gezeigt werden [45, 46]. Diese Ergebnisse konnten in
dieser Arbeit nicht reproduziert werden. Beim Wachstum bei niedrigen
Temperaturen in dieser Arbeit bildet sich im Anfangsstadium eine amor-
phe Struktur aus. Eine mögliche Erklärung hierfür könnte sein, dass die
thermische Energie bei dieser Temperatur nicht ausreichend ist, um die
Aktivierungsbarriere von amorpher zu kristalliner Phase zu überwinden.
Erst wenn keine Information des Substrates mehr vorhanden ist, bildet sich
eine kristalline Schicht auf dieser amorphen Schicht aus. Für die Ausbildung
der kristallinen Phase ist dann die kritische Keimgröße entscheidend, die
bei diesen Wachstumsbedingungen zur Bildung der monoklinen Phase mit
einer (201̄)-Orientierung führt. Im Vergleich dazu wächst Gd2O3 auf Si(111)
in derselben (111)-Orientierung wie das Substrat und ohne amorphe Zwi-
schenschicht, was durch die geringe Gitterfehlanpassung und der geringen
Oberflächenenergie der (111)-Orientierung zu begründen ist [43].
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5.2 Wachstum bei hohen Temperaturen
Im Vergleich zum vorherigen Abschnitt wird im nächsten Abschnitt eine
Wachstumstemperatur oberhalb von 600 °C untersucht. Hierzu werden
Gd2O3-Schichten mit einer Wachstumstemperatur von 850 °C auf Si(001)-
Substraten gewachsen und der Einfluss des Sauerstoffpartialdruckes und
der Substrateigenschaften untersucht. Für die Analyse der Kristallstruktur
werden RHEED- und XRD-Untersuchungen durchgeführt. Die chemischen
Bindungsverhältnisse werden mit XPS, die Oberflächenmorphologie mit
AFM und Grenzflächeneigenschaften mit TEM untersucht.
5.2.1 Schichtbildungsvorgang
Zunächst wurde der Schichtbildungsvorgang der Gd2O3-Schichten bei einer
Wachstumstemperatur von 850 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar untersucht.
Hierzu wurden Schichten unterschiedlicher Dicke im Bereich von 1 - 3 nm
gewachsen und nach den Wachstumsprozessen RHEED-Beugungsbilder
aufgenommen und XPS-Messungen durchgeführt.
In Abbildung 5.19 sind die RHEED-Aufnahmen der Gd2O3-Schichten
gewachsen bei 850 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar bei unterschiedlicher Schicht-
dicke dargestellt. Bei einer Wachstumstemperatur von 850 °C ist die Si(001)-
Oberfläche (2x1)-rekonstruiert, was im RHEED-Beugungsbild durch zu-
sätzliche Reflexe zwischen den Hauptreflexen sichtbar wird (vgl. Abschnitt
2.4). Im Vergleich zum RHEED-Beugungsbild der (2x1)-Rekonstruktion
besteht das RHEED-Beugungsbild in [110]-Richtung des Substrates nach
dem Wachstum von 1 nm Gd2O3 aus einer Kombination von lang gezoge-
nen Punkten und Streifen [Abb. 5.19 (a)]. Die Zwischenreflexe sind nicht
mehr vorhanden, was auf eine Auflösung der (2x1)-Oberflächenstruktur
hindeutet. Ein streifenförmiges Beugungsbild deutet auf eine leicht gestufte
glatte Oberfläche hin. Die leicht gestufte Oberfläche führt zu einer Verbrei-
terung der reziproken Gitterstangen, sodass sie die Ewaldkugel in Streifen
schneiden [161]. Gegensätzlich dazu deuten punktförmige Reflexe abseits
der Lauekreise auf eine raue Oberfläche bzw. auf ein Inselwachstum hin
(vgl. Abschnitt 3.1). Deshalb kann von einer leichten Aufrauung bzw. Insel-
bildung an der Oberfläche der Schicht bzw. des Substrates ausgegangen
werden.
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Abbildung 5.19: RHEED-Aufnahmen der Gd2O3-Schichten nach dem
Wachstum bei 850 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar und
(a) mit 1 nm Dicke in [110]-Richtung des Substrates,
(b) mit 1 nm Dicke in [100]-Richtung, (c) mit 3 nm
Dicke in [110]-Richtung und (d) mit 3 nm Dicke in
[100]-Richtung.
Das RHEED-Beugungsbild der 1 nm dicken Gd2O3-Schicht in [100]-Richtung
des Substrates [Abb. 5.19 (b)] zeigt neben einem Hauptreflex eine Auffä-
cherung in streifenförmige Reflexe mit einem bestimmten Winkel. In der
Literatur wird dieses Phänomen mit der Entstehung von Oberflächenlinien-
defekten begründet [162, 163]. Diese Reflexe werden als Fan-Out-Streifen
bezeichnet und verlaufen senkrecht zueinander entlang der [110]-Richtungen.
Durch die Streuung der Elektronen an den Oberflächenliniendefekten entar-
ten die reziproken Gitterstangen zu zweidimensionalen Flächen, orientiert
entlang der atomaren Stufen [162]. Der Schnittpunkt mit der Ewaldkugel
ergibt dann das RHEED-Beugungsbild. Dies führt zu einfachen Streifen,
wenn der Elektronenstrahl entlang der atomaren Stufe (Liniendefekte) ori-
entiert ist und zu den Fan-Out-Streifen, wenn der Elektronenstrahl im
45°-Winkel dazu orientiert ist [163]. Da bei geringeren Wachstumstempe-
raturen dieses Phänomen nicht zu beobachten ist, kann die Bildung der
Oberflächenliniendefekte durch die hohe Wachstumstemperatur begründet
werden.
104
5.2 Wachstum bei hohen Temperaturen
Die RHEED-Beugungsbilder der 3 nm dicken Gd2O3-Schichten zeigen
ein verändertes Bild [Abb. 5.19 (c) und (d)]. Die Reflexe des RHEED-
Beugungsbildes in [110]-Richtung [Abb. 5.19 (c)] sind punktförmiger im
Vergleich zum RHEED-Beugungsbild der 1 nm dicken Gd2O3-Schicht. Die
Transformation zu punktförmigeren Reflexen und eine erhöhte Anzahl von
Reflexen abseits der Lauekreise, deuten auf eine weitere Erhöhung der
Rauigkeit hin. Das RHEED-Beugungsbild in [100]-Richtung besteht aus
schwachen, gemischt punkt- und streifenförmigen Reflexen [Abb. 5.19 (d)].
Insgesamt ähnelt das Muster dem RHEED-Beugungsbild wie es für kubi-
sches Gd2O3 mit einer (110)-Orientierung beobachtet wird [38]. Deshalb
kann davon ausgegangen werden, dass die 3 nm dicke Gd2O3-Schicht die
bekannte kubische Struktur aufweist, allerdings mit einer erhöhten Rauig-
keit.
Die RHEED-Untersuchungen zum Schichtbildungsvorgang beim Wachstum
von Gd2O3 auf Si(001) bei 850 °C zeigen eine Änderung des Wachstumsmo-
dus im Anfangsstadium des Schichtwachstums. Es kann vermutet werden,
dass die Oberfläche zunächst aufgeraut wird und anschließend die Gd2O3-
Schicht kubisch mit einer (110)-Orientierung aufwächst. Der Mechanismus
dahinter wird in Abschnitt 5.2.3 ausführlich diskutiert.
Im Weiteren wurden die Gd2O3-Schichten gewachsen bei 850 °C und
pO2 = 5 ·10−7 mbar mit einer Schichtdicke zwischen 1 nm und 3 nm mit
HRXRD-Messungen in symmetrischer 2θ/ω-Konfiguration untersucht (Abb.
5.20). Die HRXRD-Messung der nominell 1 nm dicken Schicht zeigt ne-
ben den Substratreflexen nur einen sehr schwachen Reflex im Bereich
von 2θ ≈ 26◦. Dieser Reflex kann keinem bekannten Reflex von Gd2O3
zugeordnet werden. Eine weitere Möglichkeit wäre, dass der Reflex zu
einem Silizid gehört, bestehend aus Gd und Si. Die Position des Maxi-
mums wurde mit einer Gaußfunktion angenähert, die ein Maximum bei
2θ ≈ 26,2◦ zeigt. Die Position des Maximums befindet sich in der Nähe
des 101̄0/004-Reflexes von hexagonalem/orthorhombischem GdSi2, die mit
den kristallographischen Daten [164, 165] mit Hilfe des Programms Vesta
ermittelt wurden [120]. Diese Beobachtung würde bedeuten, dass sich am
Anfang des Wachstumsprozesses ein Silizid bildet. Jedoch ist die Intensität
des Reflexes nur schwach über dem Rauschniveau, weshalb dies nicht als
vollständiger Beweis dienen kann.
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Abbildung 5.20: Symmetrische 2θ/ω-Messungen der Gd2O3-Schichten
gewachsen bei 850 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar mit einer
nominellen Schichtdicke zwischen 1 nm und 3 nm.
Die XRD-Messungen der Gd2O3-Schichten mit einer nominellen Schichtdi-
cke von 2 nm und 3 nm zeigen neben den Substratreflexen einen schwachen
Reflex im Bereich von 2θ ≈ 47,5◦, was dem 440-Reflex der kubischen Struk-
tur zugeordnet werden kann. Der Reflex im Bereich von 2θ ≈ 26◦ ist nicht
mehr erkennbar. Dieses Verhalten deutet auf ein Wachstum des Gd2O3
in kubischer Kristallstruktur mit einer (110)-Orientierung und der Ab-
wesenheit der silizidischen Struktur bei den Gd2O3-Schichten mit einer
nominellen Schichtdicke von 2 nm und 3 nm hin.
Des Weiteren wurden bei den unterschiedlich dicken Gd2O3-Schichten mit
XPS-Messungen die Reflexe O1s und Si2p untersucht [Abb. 5.21 (a) und
(b)]. Die einzelnen Peaks zeigen eine Asymmetrie, was auf eine Überlage-
rung unterschiedlicher Peaks hinweist, die durch Dekonvolution bestimmt
wurden.
Die XPS-Spektren der O1s-Peaks zeigen eine Verschiebung der Maxima hin
zu niedrigeren Bindungsenergien mit steigender Schichtdicke [Abb. 5.21 (a)].
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Dieser Effekt kann mit der Änderung der Anteile unterschiedlicher vorherr-
schender Bindungszustände erklärt werden. Die Peaks konnten jeweils mit
drei einzelnen Peaks angenähert werden. Der Peak bei ungefähr 530 eV kann
der Gd-O-Gd-Bindung, der Peak bei ca. 531 eV nicht-stöchiometrischem
Gd2O3 und bei ca. 532 eV einer silikatischen Gd-O-Si-Bindung zugeordnet
werden [Abb. 5.22 (a)] (vgl. Abschnitt 5.1.1). Mit steigender Schichtdicke
ändert sich das Intensitätsverhältnis von silikatischer Bindung und Bindung
im Gd2O3, was auf die Bildung einer silikatischen Schicht am Anfang des
Wachstums hindeutet bzw. die Bindung vom Silizium zum Gadolinium
über das Sauerstoffatom erfolgt. Diese Eigenschaft ist auch bereits aus der
Literatur für kubisches Gd2O3 gewachsen im Bereich von 600 °C bekannt
[38].















































Abbildung 5.21: XPS-Messungen der Gd2O3-Schichten mit unterschied-
licher Dicke gewachsen bei 850 °C und pO2 = 5 ·10−7
mbar des (a) O1s-Peaks und (b) Si2p-Peaks.
Die XPS-Spektren der Si2p-Peaks der Schichten mit 2 nm und 3 nm Dicke
zeigen zwei unterschiedliche Peaks bei ca. 100 eV und ca. 103 eV, während
die 1 nm dicke Schicht nur den Peak bei 100 eV aufweist. Der Peak bei 100
eV ist leicht asymmetrisch und kann der Si-Si-Bindung zugeordnet werden.
Die Asymmetrie lässt sich durch die Spin-Orbit-Kopplung des Si2p-Niveaus
begründet, wodurch zwei überlagerte Peaks sichtbar sind. Der Peak bei ca.
103 eV kann einer silikatischen Gd-O-Si-Bindung zugeordnet werden, die
für Gd2O3-Schichten typisch für das anfängliche Wachstum ist und bereits
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bei den Schichten gewachsen bei niedriger Temperatur beobachtet wurde
(vgl. Abschnitt 5.1.1).





















































Abbildung 5.22: XPS-Messungen der 2 nm dicken Gd2O3-Schichten ge-
wachsen bei 850 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar des (a)
O1s-Peaks und (b) Si2p-Peaks.
Ferner wurde die Oberflächenmorphologie der Gd2O3-Schichten mit AFM-
Aufnahmen untersucht (Abb. 5.23). Die Oberfläche der Gd2O3-Schicht
mit nominell 1 nm Schichtdicke zeigt nanodrahtartige Strukturen, die
senkrecht zueinander angeordnet sind. Die nanodrahtartigen Strukturen
verlaufen entlang und senkrecht zum Flat des Substrates, weshalb den
Strukturen die äquivalenten [110]-Richtungen zugeordnet werden können
[Abb. 5.23 (a)]. Die Höhenskala zeigt einen Höhenunterschied bis zu 25 nm,
was sehr überraschend ist, da nominell nur 1 nm gewachsen wurde. Die
AFM-Aufnahmen der Oberfläche der Gd2O3-Schichten mit einer nominellen
Schichtdicke von 2 nm und 3 nm [Abb. 5.23 (b) und (c)] zeigen ein sehr
ähnliches Verhalten, aber mit einer höheren Dichte der nanodrahtartigen
Strukturen. Aufgrund der Dichte der Strukturen kann vermutet werden,
dass die Materialmenge für eine nominelle Schichtdicke von 1 - 3 nm nicht
ausreichend für die Bildung von Strukturen einer solchen Höhe sind. Eine
Erklärung könnte ein Materialtransport an der Oberfläche sein, der zu
einer Aufrauung bzw. Umordnung führt. Aus den vorangegangenen XRD-
Messungen (vgl. Abb. 5.20) kann vermutet werden, dass sich am Anfang
des Wachstums ein Silizid bildet. Für die Silizidbildung muss das Silizium
aus dem Substrat mit den Gd-Atomen an der Oberfläche reagieren, was
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die Höhe der Strukturen erklären würde. Eine ausführliche Diskussion über
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Abbildung 5.23: AFM-Aufnahmen der Gd2O3-Schichten gewachsen bei
850 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar (a) nach 1 nm Wachs-
tum, (b) nach 2 nm Wachstum und (c) nach 3 nm
Wachstum.
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5.2.2 Kristallstrukturanalyse
Im folgenden Abschnitt wird eine ausführliche Analyse der Kristallstruktur
und der Oberflächenmorphologie der Gd2O3-Schichten mit größerer no-
mineller Schichtdicke als im vorherigen Abschnitt durchgeführt. Zunächst




Abbildung 5.24: RHEED-Beugungsbilder der Gd2O3-Schichten nach
dem Wachstum bei 850 °C und (a) pO2 = 2 ·10−7 mbar
(b) pO2 = 5 ·10−7 mbar und (c) pO2 = 5 ·10−7 mbar auf
einem 4° verkippten Si(001)-Substrat.
Die Gd2O3-Schicht gewachsen bei 850 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar zeigt ein
scharfes und punktförmiges RHEED-Beugungsbild [Abb. 5.24 (a)], was auf
eine einkristalline Struktur der Schicht und eine raue Oberflächenmorpho-
logie hindeutet. Das RHEED-Beugungsbild der Gd2O3-Schicht gewachsen
bei 850 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar ist nahezu identisch [Abb. 5.24 (b)].
Im Vergleich zum RHEED-Beugungsbild der bei 250 °C und ohne zusätzli-
chen Sauerstoff gewachsenen Schicht [Abb. 5.4 (a)] zeigt sich neben den
Hauptreflexen eine nur leicht erhöhte Intensität, die von der Überlagerung
unterschiedlicher Beugungsbilder stammen könnte und typisch für das
Wachstum in zwei senkrechten Domänen wäre. Deshalb kann auch hier von
einemWachstum in zwei senkrechten Domänen mit einer (110)-Orientierung
ausgegangen werden. Auch das identische RHEED-Beugungsbild in [11̄0]-
Richtung spricht dafür (hier nicht gezeigt). Des Weiteren wurde unter-
sucht, wie sich das Wachstum von Gd2O3 bei hohen Temperaturen auf
Si-Substraten mit einem Fehlschnitt von etwa 4° zur (001)-Orientierung
verhält. Hierzu wurde Gd2O3 bei 850 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar auf
einem 4° verkippten Si(001)-Substrat gewachsen. Im RHEED-Beugungsbild
ist die Verkippung des Substrates um 4° deutlich zu erkennen, da das
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RHEED-Beugungsbild gegenüber der Oberflächennormale um etwa 4° ver-
kippt ist [Abb. 5.24 (c)]. Im Vergleich zu den gewachsenen Schichten auf
nicht verkippten Substraten zeigt sich die Überlagerung unterschiedlicher
Beugungsbilder etwas deutlicher, was auch auf ein Wachstum in zwei
senkrechten Domänen in (110)-Orientierung hindeutet.



















































Abbildung 5.25: Symmetrische 2θ/ω-Messungen der Gd2O3-Schichten
gewachsen bei 850 °C und (a) unterschiedlichen Sauer-
stoffpartialdrücken und unterschiedlicher Verkippung
zur (001)-Richtung der Si-Substrate und (b) detaillierte
2θ/ω-Messung mit höherer Integrationszeit der Schicht
gewachsen bei 850° C und pO2 = 2 ·10−7 mbar.
Das Wachstum von kubischem Gd2O3 mit einer (110)-Orientierung wurde
mit symmetrischen 2θ/ω-Messungen bestätigt, die in Abbildung 5.25 (a)
dargestellt sind. Die Kurven zeigen neben den Substratreflexen nur einen
breiten Reflex bei 2θ ≈ 47,5◦, der dem 440-Reflex der kubischen Struktur
von Gd2O3 zugeordnet werden kann. Für die Gd2O3-Schicht gewachsen
bei niedrigerem Sauerstoffpartialdruck zeigt sich ein weiterer Reflex über-
lagert mit dem Si(002)-Reflex. Für eine genauere Untersuchung wurde
eine detailliertere symmetrische 2θ/ω-Messung mit höherer Integrationszeit
im Bereich des Reflexes durchgeführt [Abb. 5.25 (b)]. Das Maximum des
Reflexes liegt bei 2θ ≈ 32◦ mit einer Halbwertsbreite (engl. full width half
maximum, FWHM) von 2,8°, der mit einer Gaußfunktion angenähert wurde.
Dieses Intensitätsmaximum kann keinem bekannten Reflex von Gd2O3
zugeordnet werden. Auch ein Zusammenhang mit dem Phänomen der Um-
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weganregung in Si kann ausgeschlossen werden, da hier keine Ähnlichkeit
der Form und Position des Reflexes besteht [121].
Eine Ursache für das Auftreten des Reflexes könnte eine Verzerrung des
Kristalls sein, was in der Bildung einer tetragonalen Phase resultieren würde.
Eine tetragonale Phase wurde jedoch bisher nur für nicht-stöchiometrisches
GdO2 berichtet, das normalerweise nicht stabil ist [166]. Ein Abgleich mit
kristallografischen Daten aus der Literatur [167] mit Hilfe der Software
Vesta für tetragonales GdO2 zeigt, dass ein Reflex bei 2θ ≈ 32◦ zu einem
(110)-Reflex der Struktur passen könnte. Dies würde bedeuteten, dass es
Anteile von tetragonalem GdO2 mit einer (110)-Orientierung in der Schicht
geben würde. Die gleiche Orientierung der kubischen und tetragonalen
Kristallstruktur könnte ein weiterer Hinweis auf das Zutreffen dieser Hypo-
these sein. Des Weiteren wurde bei den XPS-Untersuchungen der Gd2O3
in Abschnitt 5.2.1 auch die Präsenz einer nicht-stöchiometrischen Phase
vermutet, was diese Annahme weiter unterstützt.












































Abbildung 5.26: (a) ϕ-Scan in GIXRD-Konfiguration des (400)-Reflexes
der Gd2O3-Schicht gewachsen bei 850 °C und pO2 =
5 ·10−7 mbar und (b) ϕ-Scan des asymmetrischen (222)-
Reflexes der Gd2O3-Schicht gewachsen bei 850 °C und
pO2 = 5 · 10−7 mbar auf einem 4° verkippten Si(001)-
Substrat.
Für eine weitere Untersuchung der Kristallstruktur wurden die Gd2O3-
Schichten mit ϕ-Scans untersucht (Abb. 5.26). Die Gd2O3-Schicht gewach-
sen bei pO2 = 5 ·10−7 mbar wurde in GIXRD-Konfiguration auf den Reflex
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der (400)-Netzebene der (110) orientierten Schicht in der [110]-Richtung
ausgerichtet und der ϕ-Winkel variiert, während die Intensität detektiert
wurde. Der ϕ-Scan [Abb. 5.26 (a)] zeigt scharfe Reflexe mit einem Abstand
von 90°, was auf eine Vierfachsymmetrie hindeutet. Die (110)-Orientierung
besitzt in-plane jedoch nur eine Zweifachsymmetrie, was auf ein Wachstum
in zwei zueinander senkrechten Domänen hindeutet und schon aus den
RHEED-Untersuchungen zu entnehmen war. Die beiden Reflexe mit einer
geringeren Intensität im Abstand von 45° zu den intensiveren Reflexen
könnten von den in-plane Netzebenen des vermeintlich tetragonalen Anteils
der Schicht entstehen. Des Weiteren zeigt der ϕ-Scan, dass die Schicht
45° verdreht gegenüber dem Si(001)-Substrat ist. Die Epitaxiebeziehung
kann daher angegeben werden zu Gd2O3(110)[001]||Si(001)[110] für die eine
Domäne und Gd2O3(110)[001]||Si(001)[11̄0] für die andere Domäne. Der ϕ-
Scan der Gd2O3-Schicht gewachsen auf dem 4° verkippten Si(001)-Substrat
wurde an dem asymmetrischen (222)-Reflex der Schicht durchgeführt. Die-
ser zeigt auch Reflexe im Abstand von 90°, was auf ein Wachstum in zwei
senkrechten Domänen hindeutet. Der Unterschied zur Gd2O3-Schicht ge-
wachsen auf Substraten ohne Verkippung zeigt sich in der Intensität der
Reflexe. Die Reflexe im Abstand von 180° haben eine ähnliche Intensität
und der Reflex im 90° Abstand dazu eine sehr viel geringere Intensität.
Dieses Verhalten deutet auf einen geringeren Anteil der einen Domäne hin.
Die Anordnung der unterschiedlichen Domänen auf der (2x1)-rekonstruierten
Si(001)-Oberfläche ist in Abbildung 5.27 dargestellt. In diesem Zusam-
menhang kann das Auftreten der senkrechten Domänen im Folgenden
erklärt werden. Da komplett stufenfreie Si-Substrate nicht vorhanden sind,
befinden sich auf der Si-Oberfläche immer einige Stufen. Auf der (2x1)-
rekonstruierten Si(001)-Oberfläche bilden sich Dimerreihen aus, die senk-
recht zueinander auf benachbarten Terrassen angeordnet sind, wenn die
Terrassen mit monoatomaren Stufen voneinander getrennt sind (parallel
oder senkrecht zu den Stufenkanten). Die Si-Si-Dimerbindungen sind kürzer
als der Abstand zwischen den Dimerreihen. Gd2O3 bindet zu Silizium über
das Sauerstoffuntergitter [44]. Auf jeder Terrasse hat das Sauerstoffun-
tergitter nahezu eine perfekte 1:1 Gitteranpassung in der einen Richtung
und eine 3:2 Gitteranpassung in die senkrechte Richtung dazu, was zu der
Ausbildung der zwei orthogonalen Domänen führt [168].
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Abbildung 5.27: Schematische Zeichnung der Anordnung der
(110)-orientierten Gd2O3-Schicht auf einer (2x1)-
rekonstruierten Si(001)-Oberfläche auf unterschiedli-
chen Terrassen. Die offenen Kreise repräsentieren die
Positionen der Si-Oberflächenatome mit einer (2x1)-
Rekonstruktion der (001)-Oberfläche. Die vollen Kreise
repräsentieren die Positionen der Sauerstoffatome der
Gd2O3-Schicht in der (110)-Orientierung. (a) zeigt die
Anordnung der einen Domäne und (b) die Anordnung
der anderen Domäne. Nach [168].
Die Oberflächenmorphologie der Schichten wurde mittels AFM untersucht.
Die AFM-Aufnahmen der Gd2O3-Schichten gewachsen bei 850 °C zei-
gen eine deutlich veränderte Oberflächenmorphologie im Vergleich zu den
Schichten gewachsen bei niedrigen Temperaturen. Auf der Oberfläche der
Gd2O3-Schicht gewachsen bei pO2 = 2 ·10−7 mbar zeigen sich nanodrahtar-
tige Strukturen [Abb. 5.28 (a)], die in zwei unterschiedlichen Richtungen
senkrecht zueinander angeordnet sind. Diese nanodrahtartigen Strukturen
sind parallel und orthogonal zum Flat des Substrates orientiert und daher
angeordnet entlang der äquivalenten [110]-Richtungen der Substratoberflä-
che, was mit den GIXRD-Messungen übereinstimmt. Die AFM-Aufnahmen
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der Schicht gewachsen bei 850 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar [Abb. 5.28 (b)]
zeigen ähnliche Strukturen aber mit einer höheren Dichte und geringerer
Länge. Dies könnte durch eine geringere Beweglichkeit der Adatome durch
eine größere Menge an Sauerstoffmolekülen an der Oberfläche begründet
sein. Die AFM-Aufnahmen der Schicht gewachsen auf einem 4° verkippten
Si(001)-Substrat [Abb. 5.28 (c)] zeigen auch die nanodrahtartigen Struktu-
ren, wobei diese jedoch nur eine Vorzugsrichtung entlang der [110]-Richtung
zeigen. Diese Beobachtung könnte bedeuten, dass sich überwiegend nur
eine Domäne ausbildet, was auch durch Symmetrieuntersuchungen mit
einem ϕ-Scan gezeigt wurde. Für 4° verkipptes Si(001) ist die Ausbildung
von Doppelstufen bei hohen Temperaturen bekannt [169], was zu einer
einheitlichen Ausrichtung der Dimerreihen führt und das Wachstum in
nur einer Domäne unterstützt. Die mittlere Höhe der nanodrahtartigen
Strukturen ist ungefähr 4 - 5 nm, wobei die Seiten wahrscheinlich Facetten
entsprechen, wie aus den Linienprofilen der Oberflächen [Abb. 5.28 (d) und
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Abbildung 5.28: AFM-Aufnahmen der Gd2O3-Schichten gewachsen bei
850 °C und (a) pO2 = 2 ·10−7 mbar (b) pO2 = 5 ·10−7
mbar und (c) pO2 = 5 ·10−7 mbar auf einem 4° verkipp-
ten Si(001)-Substrat. (d) Linienprofil der Schicht aus
(a) und (e) Linienprofil der Schicht aus (c).
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Abbildung 5.29: TEM-Aufnahmen im Querschnitt der Gd2O3-Schichten
gewachsen bei 850 °C und (a) pO2 = 2 ·10−7 mbar (b)
pO2 = 5 ·10−7 mbar. Die Winkel φ1 und φ2 beschreiben
die Winkel zwischen den Richtungen der facettierten
Silizium- bzw. Gd2O3-Oberfläche.
Des Weiteren wurden zur weiteren Untersuchung der Gd2O3-Schichten
TEM-Aufnahmen im Querschnitt durchgeführt. Im Vergleich zu den Gd2O3-
Schichten gewachsen bei niedrigen Temperaturen, besteht keine klare erkenn-
bare Grenzfläche zwischen der Schicht und dem Substrat (Abb. 5.29). Die
TEM-Aufnahme der Gd2O3-Schicht gewachsen bei 850 °C und pO2 = 2 ·10−7
mbar zeigt eine unregelmäßige Facettierung der Substratoberfläche mit
einer bestimmten Ausrichtung [Abb. 5.29 (a)]. Die Orientierung der sich aus-
gebildeten Facetten kann durch das Ausmessen des Winkels im Verhältnis
zur Substratorientierung bestimmt werden, der im Rahmen der Messgenau-
igkeiten in einem Bereich von φ1 = 50◦−60◦ liegt. In diesem Winkelbereich
befindet sich der Winkel zwischen den (001)- und (111)-Netzebenen, der
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φ≈ 54,74◦ beträgt (vgl. Gleichung 17). Dies lässt vermuten, dass die Facet-
ten in der Si-Oberfläche eine (111)-Orientierung aufweisen. Allgemein ist
bekannt, dass die Oberflächenenergie der (111)-Orientierung die geringste
im Vergleich zu der (110)- und (001)-Orientierung ist [170, 171]. Deshalb
ist die Formierung solcher Facetten auch wahrscheinlich. Auf dieser facet-
tierten Si-Oberfläche zeigt sich eine fast gleichmäßige Bedeckung mit einer
Schicht mit dunklerem Kontrast als das Substrat und einer regelmäßigen
Anordnung von Atomreihen, was auf eine kristalline Struktur hindeutet.
Aus den vorangegangenen XRD-Untersuchungen kann davon ausgegangen
werden, dass es sich bei dieser Schicht um Gd2O3 handelt. Von den Kanten
der Facettierung der Oberfläche des Substrates ausgehend und von den
tiefsten Bereichen der Facettierung ausgehend sind Domänengrenzen zu
erkennen, die durch weiße Linien kenntlich gemacht sind [Abb. 5.29 (a)].
Die Oberfläche der Gd2O3-Schicht, die sich auf den horizontalen Antei-
len des Substrates befindet, zeigt auch eine deutliche Facettierung. Die
XRD-Untersuchungen an den Schichten haben gezeigt, dass sich überwie-
gend eine kubische Struktur mit einer (110)-Orientierung ausgebildet hat.
Unter dieser Annahme wurde der Winkel zwischen der Orientierung der
Schicht und den Facettierungen bestimmt, der sich in einem Bereich von
φ2 = 30◦− 40◦ befindet [Abb. 5.29 (a)]. In diesem Winkelbereich liegt
der Winkel zwischen der (110)- und (111)-Orientierung, der φ ≈ 35,26◦
beträgt (vgl. Gleichung 17). Deshalb kann auch auf der Oberfläche der
Gd2O3-Schchten eine Ausbildung von {111}-Facetten bestätigt werden.
Eine Facettierung der Schicht wurde bereits in den RHEED- und AFM-
Aufnahmen vermutet. In den Facettierungen der Si-Oberfläche wächst
das Gd2O3 vermutlich auf einer (111)-orientierten Oberfläche. Auf einer
solchen Oberfläche wächst das Gd2O3 in dergleichen (111)-Orientierung
des Substrates einkristallin auf [38]. Bei einem solchen Wachstum der
Schicht liegen die (100)-Ebenen der Gd2O3-Schicht senkrecht zum Sub-
strat und sollten bei der XRD-Untersuchung der out-of-plane Netzebenen
einen (400)-Reflex zeigen. Eventuell könnte hier ein Zusammenhang mit
der aus den XRD-Untersuchungen vermuteten tetragonalen Phase von
nicht-stöchiometrischem GdO2 bestehen. An den Stellen mit einer (001)-
Orientierung des Substrates zeigt sich an der Grenzfläche von Schicht und
Substrat eine Zwischenschicht mit unregelmäßigem Kontrast, was auf eine
amorphe Struktur dieser Zwischenschicht hindeutet. Für das Wachstum von
Gd2O3 auf Si(001) ist die Ausbildung einer dünnen, amorphen Zwischen-
schicht typisch [44, 172]. Die Gd2O3-Schicht gewachsen bei pO2 = 5 ·10−7
mbar zeigt eine sehr ähnliche TEM-Aufnahme [Abb. 5.29 (b)].
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Zum einen kann eine Facettierung in der Si-Oberfläche ein Indiz für eine
Umordnung der Oberfläche durch Materialtransport zur Energieminimie-
rung sein. Zum anderen könnte das Silizium mit dem Gadolinium aus dem
Oxid zu einem Silizid reagiert haben. Auch der Effekt der Bildung von
gasförmigem SiO könnte eine Rolle spielen. Eine ausführliche Diskussion
über die physikalischen Mechanismen zur Bildung dieser Strukturen wird
im nächsten Abschnitt vorgenommen.
5.2.3 Physikalische Betrachtung der Bildung der nanodrahtartigen
Strukturen
In folgenden Abschnitt wird die Bildung der nanodrahtartigen Strukturen
von Gd2O3 bei hohen Wachstumstemperaturen anhand von thermodyna-
mischen und kinetischen Prozessen diskutiert.
Die Nanodrähte sind in zwei senkrechten Richtungen entlang der [110]-
Richtungen des Substrates zueinander orientiert. Die Dimerreihen der
(2x1)-Rekonstruktion der Si(001)-Oberfläche sind auch entlang der [110]-
Richtungen orientiert und deshalb senkrecht zueinander auf benachbar-
ten Terrassen angeordnet, die durch eine monoatomare Stufe voneinan-
der getrennt sind. Die [110]-Richtung ist auch die Richtung mit einer
geringeren Gitterfehlanpassung zwischen Si und Gd2O3 im Vergleich zur
[100]-Richtung, was wahrscheinlich in einer Ausbreitung der Nanodrähte
in [110]-Richtung resultiert. Außerdem ist die Diffusionsbarriere paral-
lel zu den Dimerreihen kleiner als senkrecht dazu [173]. Deshalb wird
Gadoliniummonoxid (GdO), das die überwiegende Spezies während der
Elektronenstrahlverdampfung ist [174, 175], hauptsächlich parallel zu den
Dimerreihen diffundieren, sich an der Oberfläche anlagern und die entste-
henden Inseln zu Nanodrähten anwachsen. Dieses Verhalten wird ebenfalls
durch die höhere Oberflächenbeweglichkeit der Adatomcluster aufgrund
der höheren Temperatur und der erhöhten Diffusionslänge entlang der
Dimerreihen unterstützt. Eine Erhöhung des Sauerstoffpartialdruckes führt
wegen der erhöhten Anzahl an Adatomen auf der Oberfläche zu einer Ver-
ringerung der Oberflächendiffusionslänge und damit zu einer Erhöhung der
Keimdichte. Als Ergebnis bilden sich eine höhere Anzahl von Nanodräh-
ten mit kürzeren Längen aus. Die Gd2O3-Schicht gewachsen auf einem 4°
verkippten Si(001)-Substrat zeigt nur eine Vorzugsrichtung der Nanodräh-
te. Die Strukturen verlaufen hier senkrecht zum Flat des Substrates, d.
h. entlang der [110]-Richtung. Bei Temperaturen im Bereich von 875 °C
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ist bekannt, dass sich auf verkippten Substraten Doppelstufen ausbilden
können [169, 176, 177]. Bei vorhandenen Doppelstufen auf der Oberfläche
von Si(001) haben die Dimerreihen auf allen Terrassen die gleiche Orien-
tierung und die ankommenden Adatome diffundieren bevorzugt entlang
dieser Richtung. Die Wachstumstemperatur von 850 °C kommt der Präpa-
rationstemperatur für Doppelstufen von 875 °C sehr nahe, weshalb davon
ausgegangen werden kann, dass sich auch hier zumindest zu einem großen
Anteil Doppelstufen ausgebildet haben. Diese Vermutung stimmt auch mit
der Beobachtung aus der Symmetrieuntersuchung mit XRD überein, die
auf einen kleineren Anteil der anderen senkrechten Domäne hinweist (vgl.
Abschnitt 5.2.2).
Für das Wachstum von Calciumfluorid (CaF2) auf Si(001) konnten ähnli-
che Nanodraht-Strukturen im Vergleich zu dieser Arbeit gefunden werden
[178]. Pasquali et al. berichten über Nanodraht-Strukturen, die sich beim
Wachstum von CaF2 bei hohen Temperaturen auf Si(001) orientiert ent-
lang der [110]-Richtungen für eine Submonolagenbedeckung der Oberfläche
bilden. Für höhere Bedeckungen bilden sich zahnförmige Inseln, die nur
entlang einer [110]-Richtung orientiert sind [178, 179]. Als Ursache für die
Ausrichtung in nur einer Richtung wird die Auflösung der Terrassen mit
einer Dimerorientierung senkrecht zu den Kanten der Terrassen durch eine
Reaktion von Si mit F zu gasförmigem SiF4 vermutet [179]. Das reduzierte
Ca bildet anschließend mit dem Si an der Oberfläche eine Silizidschicht
aus. Eine Silizidbildung am Anfang des Wachstums wird auch bei der
Bildung der Strukturen in dieser Arbeit vermutet, was in späteren Teil
dieses Abschnitts diskutiert wird. Loretto et al. berichten auch über quasi-
eindimensionale CaF2 Inseln auf Si(001), die sogar noch ähnlicher zu den
in dieser Arbeit entstandenen Strukturen sind [180]. Die eindimensionalen
CaF2 Inseln sind ebenfalls in [110]-Richtung auf der Si(001)-Oberfläche
orientiert und haben eine Breite von wenigen Nanometern und eine Länge
von einigen Mikrometern. Des Weiteren zeigt sich eine Facettierung der
Oberfläche mit {111}-Facetten, was durch eine Selbstorganisation und
Ausbildung der Oberfläche mit niedrigster Energie erklärt wird [180]. Eine
solche Facettierung wird auch für die Gd2O3-Strukturen in dieser Arbeit
in den TEM-Aufnahmen beobachtet.
Die Facettierung von Nanodrähten wurde auch für CeO2 gewachsen
auf α−Al2O3-Substraten beobachtet, wobei auch hauptsächlich {111}-
Facetten an länglichen Inseln bzw. Nanodrähten auf der Oberfläche aus-
gebildet werden [181]. Die (111)-Oberfläche der Seltenen Erden Oxide ist
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die energetisch günstigste Oberfläche, weshalb ihre Ausbildung erwartet
werden kann [42, 182]. Eine Facettierung von Oberflächen während der
Epitaxie kann auftreten, wenn der Massetransport ausreichend ist und kann
durch eine hohe Oberflächenmobilität erreicht werden [183]. Bei Wachstum-
stemperaturen im Bereich von 850 °C ist eine hohe Oberflächenmobilität
der Adatome zu erwarten und kann daher als Ursache für die Facettierung
angenommen werden.
Des Weiteren deutet die Facettierung der Siliziumoberfläche auf eine Um-
ordnung der Substratoberfläche vor oder während des Wachstums hin. Für
diesen Prozess können unterschiedliche Mechanismen verantwortlich sein:
die Bildung eines Silizides durch eine Reaktion mit dem Silizium, eine
selbstorganisierte Umordnung der Siliziumoberfläche zur Energieminimie-
rung und die Bildung von gasförmigem SiO.
Zunächst wird die Bildung eines Silizides durch eine Reaktion mit dem
Silizium diskutiert. Beim Auftreffen der GdO-Molekülfragmente auf der
Si-Oberfläche zu Beginn des Wachstumsprozesses hängt es unter anderem
vom chemischen Potential des Sauerstoffs an der Si-Oberfläche ab, ob ein
Silizid (GdSix) oder ein Oxid (Gd2O3) gebildet wird. Für das Seltene Erden
Oxid Pr2O3 auf Si(001) wurden theoretische Berechnungen zum Einfluss
des chemischen Potentials auf die Bildung unterschiedlicher Verbindungen
durchgeführt [184, 185]. Hierbei zeigt sich, dass die Silizidbildung bei einem
niedrigen chemischen Potential des Sauerstoffs bevorzugt ist. Bei einem
Gd2O3-Wachstum auf Si(001) im Bereich von 600 °C und pO2 = 5 ·10−7
mbar wurde keine Silizidbildung beobachtet [172]. Das chemische Potential
des Sauerstoffs ist temperaturabhängig und verringert sich mit steigender
Temperatur [186]. Deshalb ist es möglich, dass bei einer deutlich erhöhten
Temperatur von 850 °C und identischem Sauerstoffpartialdruck eine Sili-
zidbildung bevorzugt gegenüber der Oxidbildung sein kann. Für Nd2O3
wurde von einer Silizidbildung beim Wachstum bei niedrigem Sauerstoff-
partialdruck auf Si(001) berichtet [37].
Einen Hinweis auf die Bildung eines Silizides am Anfang des Wachstums ha-
ben die XRD-Untersuchungen für das Wachstum einer nominell 1 nm dicken
Gd2O3-Schicht geliefert (vgl. Abschnitt 5.2.1). Für dickere Schichten zeigen
sich jedoch nur Reflexe der kubischen Struktur mit einer (110)-Orientierung.
Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass sich die anfänglich gebildete Si-
lizidschicht im Verlauf des Wachstums in eine Oxidschicht umwandelt.
Ein Schichtsystem bestehend aus zwei übereinander liegenden kristallinen
Schichten kann in den TEM-Untersuchungen von dickeren Schichten nicht
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beobachtetet werden, weshalb eine Koexistenz von Silizid- und Oxidschicht
ausgeschlossen werden kann. Das RHEED-Beugungsbild im Anfangssta-
dium des Wachstums zeigt eine deutliche Veränderung mit steigender
Schichtdicke (vgl. Abschnitt 5.2.1), was auf eine Änderung der kristallinen
Oberflächenstruktur hindeutet. Die typische (3x1)-Rekonstruktion für eine
silizidische Struktur ist dabei allerdings nicht zu erkennen [47]. Ab dem
Wachstum von ungefähr 2 nm ähnelt das RHEED-Beugungsbild immer













Abbildung 5.30: Schematische Darstellung (a) der Silizidbildung (nach
Hortenbach [187]) und (b) der Umwandlung in ein Oxid.
Die schwarzen Vierecke stehen für die Gd-Atome, die
grauen Kreise für Si-Atome und die roten Kreise für die
O-Atome.
Des Weiteren sind die beobachteten nanodrahtartigen Strukturen in der
Literatur überwiegend für Seltene Erden Silizide bekannt, was die These der
Silizidbildung im Anfangsstadium des Wachstums weiter unterstützt. Die
Seltene Erden Silizid-Nanodrähte gewachsen auf Si(001) weisen eine ähnliche
121
5 Strukturelle und morphologische Charakterisierung der Gd2O3-Schichten
Form und Anordnung im Vergleich zu den Nanodrähten aus dieser Arbeit
auf und verlaufen parallel zu den [110]-Richtungen [188, 189, 190, 191]. Beim
Wachstum von Seltene Erden Silizid-Nanodrähten auf vicinalen Si(001)-
Oberflächen zeigt sich überwiegend eine Ausrichtung entlang nur einer
[110]-Richtung des Substrates [192, 193, 194], was auch sehr ähnlich zu
den Beobachtungen aus dieser Arbeit ist. Als Erklärungsansatz wird auch
hier die Ausbildung von Doppelstufen diskutiert. Eames et al. zeigen in
Berechnungen, dass ein Wachstum der Silizid-Nanodrähte entlang der Di-
merreihen energetisch bevorzugt ist [195]. Aufgrund des sehr ähnlichen
Verhaltens solcher Silizide im Vergleich zu den Strukturen aus dieser Arbeit
könnte eine anfängliche Silizidbildung die Ursache für die Ausbildung der
Nanodrähte sein.
Untersuchungen zum Wachstum von Siliziden auf Si(001) in Verbindung mit
Mangan, Titan und Nickel zeigen ein ähnliches Verhalten im Vergleich zu
den Strukturen in dieser Arbeit [187]. Beim Wachstum von Mangansilizid
zeigen sich Strukturen an der Oberfläche, die senkrecht zueinander entlang
der [110]-Richtungen orientiert sind. Beim Wachstum von Titansilizid ent-
stehen an der Siliziumoberfläche sogenannte Erosionsstrukturen, die durch
eine erhöhte Siliziumdiffusion begründet werden und den Strukturen in
dieser Arbeit ähneln [Abb. 5.30 (a)]. Eine erhöhte Siliziumdiffusion aus dem
Substrat führt zur Entstehung von Fehlstellen an der Oberfläche, die weiter
zu pyramidenförmigen Strukturen in der Oberfläche anwachsen können
[187]. Auch beim Wachstum von Nickelsilizid auf Si(001) zeigt sich ein
ähnliches Verhalten im Vergleich zu den Strukturen in dieser Arbeit [196].
Hierbei wachsen Nickelsilizidinseln in das Siliziumsubstrat hinein, wobei
sich bevorzugt {111}-Grenzflächen ausbilden. Dieses Verhalten wird mit
einer erhöhten Nickeldiffusion in das Siliziumsubstrat begründet. Bei den
verwendeten Temperaturen in dieser Arbeit kann von einer sehr hohen
Oberflächenmobilität der Si- bzw. Gd-Atome ausgegangen werden, wodurch
die Bildung der Strukturen zu begründen sein kann.
Der Schichtbildungsprozess könnte also wie folgt beschrieben werden. Zu-
nächst bildet sich beim Auftreffen der GdO-Molekülfragmente auf der
Si-Oberfläche ein Silizid aus, das sich zu den nanodrahtartigen Strukturen
formt. Diese Strukturen wachsen bis zu einer kritischen Schichtdicke und
wandeln sich dann in ein Oxid um und wachsen weiter in der oxidischen
Struktur. In der Literatur wird für andere Metalle von einer Umwand-
lung eines Silizides in Kontakt mit Sauerstoff berichtet [197, 198]. Der
Schichtbildungsprozess ist in Abbildung 5.30 schematisch dargestellt.
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Abbildung 5.31: (a) und (b) AFM-Aufnahmen von Gd2O3-Schichten
gewachsen bei 850 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar. Auf
beiden Aufnahmen sind vereinzelt kleine hohe Inseln
mit Höhen bis zu 20 nm zu erkennen, was in einem
Linienprofil in (c) verdeutlicht ist.
Für die Umwandlung des Silizides in ein Oxid muss das Silizium aus
dem Silizid zu einem gasförmigen Produkt reagieren. Eine Möglichkeit ist
in diesem Fall, dass das Silizium zu gasförmigem SiO reagiert und aus
der Gasphase abgeführt wird. Des Weiteren könnte auch bereits vor der
Silizidbildung eine Reaktion von Sauerstoff und Silizium ausgelöst werden.
Beim Kontakt von Silizium und Sauerstoff hängt es von der Temperatur und
dem Sauerstoffpartialdruck ab, ob eine Schicht SiO2 oder gasförmiges SiO
nach der Reaktion in Gleichung 39 entsteht. Die gewählten Bedingungen
von 850 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar liegen in einem Bereich, in dem die
Reaktion nach der Gleichung 39 zu erwarten ist [199]. Eine Entstehung von
gasförmigem SiO führt zu einem Verbrauch des Siliziums an der Oberfläche,
das vergleichbar mit einem Ätzprozess ist.
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2Si(s) + O2(g)→ 2SiO(g) (39)
Bei einem solchen Ätzprozess werden sich immer die Oberflächen mit
der geringsten Oberflächenenergie ausbilden, was bei Silizium die (111)-
Oberfläche ist [170, 171]. In den TEM-Aufnahmen konnte eine Ausbildung
von {111}-Facetten an der Si-Oberfläche beobachtet werden (vgl. Abschnitt




Abbildung 5.32: Schematisches Modell für die Bildung von Silizidinseln
während des Wachstums von Gd2O3 auf Si(001) bei 850
°C. Nach [201].
Des Weiteren sind bei den AFM-Aufnahmen vereinzelt hohe Inseln zwischen
den nanodrahtartigen Strukturen zu sehen [Abb. 5.31 (a) und (b)]. Diese In-
seln haben eine Höhe von bis zu 20 nm und sind von einem Graben umgeben,
was in einem Linienprofil verdeutlicht ist [Abb. 5.31 (c)]. Mogilatenko et al.
berichten über ähnliche Strukturen bei der Bildung von Mangansilizid und
Nickelsilizid und beschreiben das Wachstum mit einem Modell [196, 201],
das auch für die Bildung von Gadoliniumsilizid Anwendung finden könnte.
Beim Auftreffen der Molekülfragmente des Gd2O3 auf die Si-Oberfläche
haben diese eine hohe Oberflächenbeweglichkeit und diffundieren umher.
Treffen diese auf eine Stufenkante oder Defekte, kann die Reaktion zu einem
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Silizid beginnen [201]. Für die Bildung von Silizidinseln wird Silizium aus
dem Substrat verbraucht, das direkt aus der Umgebung kommt, wodurch
eine Grabenstruktur um die Inseln entsteht.
In Abbildung 5.32 ist das Wachstumsmodell schematisch dargestellt. Die
sehr große Höhe der Inseln und die geringe Tiefe der Gräben lassen ver-
muten, dass auch Silizium aus weiter entfernten Bereichen stammen muss.
Hierfür wäre eine hohe Oberflächenmobilität nötig, was bei diesen Tempe-
raturen der Fall sein könnte. TEM-Untersuchungen deuten auch auf einen
Transport des Siliziums aus weiter entfernten Gebieten hin (vgl. Abschnitt
5.2.2). Ähnliche Inseln wurden auch nach der Temperung von Silicon-On-
Insulator (SOI)-Strukturen bestehend aus Silizium und Gd2O3 entdeckt
[202]. Des Weiteren berichten Miccoli et al. beim epitaktischen Wachstum
von Terbiumsilizid (TbSi2) parallel zur Ausbildung von Silizid-Nanodrähten
von einer Bildung von Silizidinseln [194].
Insgesamt ist es sehr wahrscheinlich, dass aufgrund der vielen Hinweise
eine Silizidbildung im Anfangsstadium des Wachstums die Hauptursache
für die Ausbildung der nanodrahtartigen Strukturen und der Inseln ist.
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6 Elektrische Charakterisierung der
Gd2O3-Schichten
Im folgenden Kapitel werden die elektrischen und dielektrischen Eigenschaf-
ten der Gd2O3-Schichten gewachsen bei niedrigen Temperaturen untersucht.
Hierzu sind MOS-Strukturen durch eine Metallisierung mit Platin in va-
cuo hergestellt worden (vgl. Abschnitt 4.3.1). Für die Charakterisierung
der dielektrischen Eigenschaften wurden CV- und IV-Messungen durchge-
führt. Neben der Bestimmung der dielektrischen Konstante, können mit
den ermittelten Parametern aus den CV-Messungen die Anzahl und Art
von Defekten in der Gd2O3-Schicht und an der Gd2O3/Si-Grenzfläche be-
stimmt werden. Des Weiteren können aus unterschiedlichen IV-Messungen
das Leckstromverhalten und verschiedene Materialparameter bestimmt
werden. Die Gd2O3-Schichten gewachsen bei hohen Temperaturen weisen
keine scharfe Grenzfläche zwischen Schicht und Substrat auf, wodurch eine
Anwendung in einer MOS-Struktur nicht sinnvoll ist. Daher wird auf eine
elektrische Charakterisierung im Rahmen dieser Arbeit verzichtet.
6.1 Dielektrische Eigenschaften
Im folgenden Abschnitt werden die dielektrischen Eigenschaften der Gd2O3-
Schichten hinsichtlich des Einflusses verschiedener Wachstumsparameter
und thermischer Nachbehandlungen untersucht.
6.1.1 Defektanalyse
In MOS-Strukturen können unterschiedliche Defekte auftreten, die einen
unterschiedlich starken Einfluss auf die Performance des Bauelementes ha-
ben können. Die unterschiedlichen zu erwartenden Defektarten sind Border
Traps, Grenzflächendefekte und feste Haftstellen (vgl. Abschnitt 3.6.2). All
diese Defekte können mit Ladungen besetzt sein und je nach Art be- und
entladen werden. Die unterschiedlichen Defekte lassen sich mit unterschied-
lichen CV-Messungen und Auswertungen identifizieren.
Zunächst wurden CV-Messungen von MOS-Strukturen mit Gd2O3 als
Gate-Dielektrikum durchgeführt, wobei die Spannung zur Änderung des
Zustandes von Inversion zu Akkumulation geändert wurde. Die Messungen
wurden bei einer Frequenz von 100 kHz durchgeführt und die erhaltenen Da-
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ten bezüglich des Serienwiderstandes nach der Methode von Schroder et al.
korrigiert [89]. Die Abbildung 6.1 (a) zeigt eine typische CV-Kurve gemes-
sen für einen Pt/Gd2O3/Si-Schichtstapel mit Gd2O3-Schichten gewachsen
bei 250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar. Das CV-Verhalten ist repräsentativ
für eine typische MOS-Struktur, wobei die Kapazität von Inversion zur
Akkumulation ansteigt und am Ende in Sättigung geht. Die Flachband-
spannung wurde mit der Methode nach Hillard et al. [93] bestimmt und
und beträgt für die erste Messung Vfb ≈ -0,44 V [Abb. 6.1 (a)].
(a) (b)







































Abbildung 6.1: CV-Messungen eines Pt/Gd2O3/Si-Kondensators bei 100
kHz mit einer 8 nm dicken Gd2O3-Schicht gewachsen bei
250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar. (a) Aufeinanderfolgende
CV-Messungen der selben Struktur von Messung 1 bis 8
und (b) Hysteresemessung nach der achten Messung aus
(a).
Wenn die Gd2O3-Schicht und die Gd2O3/Si-Grenzfläche ladungsfrei sind,
entspricht die Flachbandspannung im Idealfall der Austrittsarbeitsdifferenz
zwischen dem Gate-Metall Pt (qϕm,vac = 5,65 eV [203]) und Si (qϕs = 4,99
eV [85], entsprechend der Dotierstoffkonzentration). Jedoch ist bekannt,
dass für Metalle in Verbindung mit High-K-Materialien der Effekt des
Fermi-Level-Pinnings beachtet werden muss [204], wodurch die Austrittsar-
beit des Metalls sich zu einem effektiven Wert qϕm,eff ändert. Für Platin in
Kontakt mit Gd2O3 wurde ein Wert von qϕm,eff = 4,75 eV berichtet [205],
der für die weiteren Berechnungen in dieser Arbeit benutzt wird. Im Ideal-
fall ohne Ladungen ergibt sich die Flachbandspannung für Pt/Gd2O3/Si
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zu Vfb = -0,24 V. Im Vergleich ist der gemessene Wert mehr zu negativeren
Werten hin verschoben, wodurch eine Existenz von positiven Ladungen in
der Gd2O3-Schicht oder an der Gd2O3/Si-Grenzfläche wahrscheinlich wird
[206].
Nach der mehrmaligen Wiederholung der CV-Messung verschiebt sich die
ganze CV-Kurve zu noch negativeren Werten [Abb. 6.1 (a)], was gleichbe-
deutend mit einer Verschiebung von Vfb ist. Nach einer bestimmten Anzahl
an Messzyklen ist keine weitere Verschiebung von Vfb zu beobachten. Für die
Messung in Abbildung 6.1 (a) ist eine Verschiebung von Vfb von der ersten
bis zur achten Messung von -0,44 V bis zu -1,42 V zu erkennen. Diese Ver-
schiebung deutet auf die Präsenz von Defekten innerhalb des Oxids hin, die
während der Messung positiv aufgeladen werden. Für High-K-Materialien
sind die vorherrschenden Defektarten häufig Sauerstoffvakanzen, die mit
Elektronen oder Löchern beladen werden können [14]. Diese Beladung der
Defekte scheint irreversibel zu sein, da nach der wiederholten Messung
derselben Struktur und selbst nach einer Unterbrechung der Messung keine
weitere Veränderung im CV-Verhalten sichtbar ist.
Im Allgemeinen hängt die Aufladung von Defekten mit dem Abstand von
der Oxid/Si-Grenzfläche und der Position des entsprechenden Energie-
niveaus des Defektes in der Bandlücke von Silizium ab. Die irreversible
Eigenschaft der Beladung von Defekten kann durch das Vorhandensein
von tiefen Haftstellen (engl. deep traps) erklärt werden, die durch flachere
Haftstellen in Tunneldistanz beladen werden können [14, 207, 208]. Ein
mögliches Modell für einen solchen Mechanismus wurde von Czernohorsky
entwickelt, das in Abbildung 6.3 dargestellt ist [44].
Die Abbildung 6.2 veranschaulicht die Bandstruktur des Pt/Gd2O3/Si-
Kondensators, wobei die Bandlücke mit 5,9 eV und der Valenzbandoffset
mit 2,4 eV angenommen wird [130]. Des Weiteren sind die berichteten
Werte für Energieniveaus von unterschiedlichen Defekten innerhalb der
Bandlücke des Oxids auch eingezeichnet. Czernohorsky berichtet über ein
Defektniveau 1,2 eV unterhalb der Leitungsbandkante von Gd2O3 [Abb.
6.2 (a)(3)] [44]. Ein weiteres Defektniveau soll sich in der oberen Hälfte der
Bandlücke von Si, 0,2 eV unter dem Leitungsband von Si befinden [Abb.
6.2 (a)(2)] [209]. Lipp et al. berichten über ein Defektniveau ungefähr 3,0
eV unter dem Leitungsband des Oxids [210]. Hierbei wurde ein Leitungs-
bandoffset zwischen Gd2O3 und Silizium von etwa 2,0 eV angenommen.
Unter Annahme eines Leitungsbandoffsets von 2,4 eV [130] befindet sich
der korrigierte Wert des Defektniveaus 3,4 eV unter dem Leitungsband
[Abb. 6.2 (a)(1)].
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Abbildung 6.2: Schematische Darstellung der Bandanordnung der
Pt/Gd2O3/Si-Heterostruktur mit den in den Be- und
Entladeprozessen involvierten Defektniveaus. Die Werte
für die Bandlücke, Bandoffsets und Defektniveaus sind
aus der Literatur entnommen [44, 130, 210, 211].
Die drei Defektniveaus können den Sauerstoffvakanzen zugeordnet wer-
den, die die üblichen Defektarten in vielen High-K-Materialien sind. Die
Sauerstoffvakanzen sind anfänglich neutral (V 0O), die dem Defektniveau
(1) zugeordnet werden können [Abb. 6.3 (a)]. Bei Anlegen einer negativen
Spannung werden Löcher an der Oxid/Si-Grenzfläche akkumuliert. Wenn
sich das Fermi-Niveau durch Erhöhung der Spannung dem Defektniveau V 0O
angleicht, können die Löcher einfach zum Defekt tunneln und die Vakanz
positiv aufladen (V +O ) [Abb. 6.3 (b)]. Die Besetzung des Defektniveaus mit
einem Loch erhöht die Energie des Defektniveaus in Richtung des Leitungs-
bandes. Anschließend verbiegen sich die Bänder im Oxid und Vfb verschiebt
sich in Richtung negativerer Werte. Dies steht im Zusammenhang mit der
Situation in Abbildung 6.1 (a). Jede Vakanz kann mit zwei Löchern beladen
werden V 2+O [Abb. 6.3 (c)], was die Energie des Defektniveaus noch weiter
Richtung Leitungsbandkante verschiebt. Im nächsten Schritt können die
Löcher von Defekten in der Nähe der Oxid/Si-Grenzfläche zu Defekten
tunneln, die sich weiter im Inneren des Oxids befinden. Gleichzeitig wird
das Defektniveau wieder in Richtung der Valenzbandkante abgesenkt. Die-
ses Energieniveau kann als tiefe Haftstelle bezeichnet werden [207]. Wird
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eine positive Spannung angelegt, um den Kondensator in den Zustand der
Inversion zu bringen, kann nur der Zustand V +O entladen werden [Abb. 6.3
(d)]. Die doppelt geladenen Vakanzen V 2+O bleiben im Oxid, was in der




































































Abbildung 6.3: Schematische Darstellung des Bänderdiagramms mit
Energieniveaus von Defekten im Oxid, die im Be- und
Entladeprozess eine Rolle spielen. In (a) ist eine negati-
ve Spannung V1, in (b) eine negative Spannung V2 mit
|V2|>| V1 | und in (c) eine positive Spannung V3 angelegt.
Nach Czernohorsky [44].
Nach Gleichung 21 können aus dem Vergleich zwischen idealer und gemes-
sener Flachbandspannung Informationen über die Menge der effektiven
Ladungen gewonnen werden, die zur Flachbandspannungsverschiebung
∆Vfb beitragen. Die effektive Ladungsdichte Neff kann mit der Gleichung
27 bestimmt werden. Wird der Wert für Vfb = -1,42 V nach der achten
Messung angenommen, ergibt sich eine Ladungsdichte im Endzustand
von Neff ≈ 1,4 ·1013 cm-2. Die generierten Ladungen Ngen, die durch die
Messungen in das Oxid gebracht wurden, können aus der Flachbandspan-
nungsdifferenz ∆Vfb = 0,98 V zwischen Anfangs- und Endzustand nach der
achten Messung zu Ngen = 1,2 ·1013 cm-2 berechnet werden.
Ferner kann ein starker Hystereseeffekt von einer Hin- zur Rückmessung
der CV-Kurven beobachtet werden [Abb. 6.1 (b)], das bedeutet von In-
version nach Akkumulation und umgekehrt. Die Hysterese ist äquivalent
mit dem Unterschied in Vfb der vorwärts und rückwärts gemessenen Kurve
und ergibt sich zu ∆Vfb = 0,74 V. Die Richtung der Hysterese ist gegen
den Uhrzeigersinn, was auf eine Beladung von Defekten mit Löchern aus
dem Substrat in Akkumulation und eine Entladung in Inversion hindeutet.
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Der Hystereseeffekt ist meist durch Border Traps verursacht, die sich in
Tunneldistanz zur Oxid/Si-Grenzfläche befinden [87, 88]. Die Anzahl der
Border Trap Ladungen wurde mit der Methode nach Fleetwood et al. (Gl.
30) berechnet und ergibt sich zu Nbt = 6 ·1012 cm-2. In diesem Fall muss
die eigentliche Border Trap Dichte jedoch etwas höher sein, da der Zustand
vollständiger Akkumulation nicht erreicht werden konnte [Abb. 6.1 (b)].
Des Weiteren können auch Grenzflächenladungen zu einem Hystereseeffekt
beitragen [212].















































Abbildung 6.4: (a) CV-Messungen und (b) normierte GV-Messungen der
8 nm dicken Gd2O3-Schicht gewachsen bei 250 °C und
pO2 = 2 ·10−7 mbar bei unterschiedlichen Frequenzen im
Bereich von 10 kHz bis 500 kHz.
Das CV-Verhalten wurde auch bei unterschiedlichen Frequenzen im Bereich
von 10 - 500 kHz untersucht [Abb. 6.4 (a)]. Dies wurde für den Endzustand
nach der achten Messung durchgeführt, um die Beeinflussung durch unter-
schiedliche Effekte zu vermeiden. Nach den CV-Messungen aus Abbildung
6.1 kann davon ausgegangen werden, dass die meisten festen und tiefen
Haftstellen mit Löchern beladen sind. Die gemessene CV-Charakteristik des
Pt/Gd2O3/Si-Kondensators zeigt eine starke Frequenzdispersion, wobei die
CV-Kurve mit steigender Frequenz zu negativeren Werten verschoben wird.
Die Vfb verschiebt sich von -1,06 V bei 10 kHz nach -1,77 V bei 500 kHz. Die
große parallele Verschiebung der CV-Kurve mit steigender Frequenz kann
einer großen Grenzflächenzustandsdichte zugeschrieben werden Dit > 1013
cm-2eV-1 [206]. Ein solches CV-Verhalten von MOS-Kondensatoren mit
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hoher Grenzflächenzustandsdichte wurde bereits in theoretischen Berech-
nungen gezeigt, wobei eine gleichmäßige Verteilung der Defektniveaus in
der Bandlücke von Silizium angenommen wurde [206]. Wenn die Grenzflä-
chenkapazität Cit = q2Dit vergleichbar zur Oxidkapazität Cox ist, kann die
gemessene Kapazität Cm durch diese stark beeinflusst werden (Gl. 40 und
41) [89].





Die parallele Kapazität Cp wird durch Addition der Grenzflächenkapazität
Cit zur Substratkapazität Cs vergrößert, was die Flachbandspannung Vfb
weiter verschiebt [Gl. (40)]. Für ein geringes Oberflächenpotential (gerin-
ge Gatespannung) ist die Zeitkonstante der Grenzflächendefekte τit klein
[(ωcτit)2 < 1] und Cit gleicht q2Dit. Mit steigendem Oberflächenpotenti-
al (steigender Gatespannung) wird die Zeitkonstante jedoch stark erhöht.
Wenn (ωcτit)2 >> 1 wird, sinkt Cit schlagartig auf 0. Das passiert für
unterschiedliche Frequenzen bei unterschiedlichen Werten des Oberflächen-
potentials. Deshalb beeinflusst Cit die gemessene Kapazität Cm nur bis zu
einer bestimmten Gatespannung, die sich für unterschiedliche Frequenzen
unterscheidet.
Ferner wurden auch die Leitwert-Spannungs-(engl. conductance voltage,
GV)-Kurven bei den unterschiedlichen Frequenzen aus der Impedanzmes-
sung bestimmt (vgl. Abschnitt 3.6.2). Die GV-Kurven wurden auf die Fre-
quenz normiert und zeigen ein Verhalten typisch für MOS-Kondensatoren
mit Defekten [Abb. 6.4 (b)]. Ein ausgeprägtes Maximum zeigt sich im Ver-
armungsbereich des MOS-Kondensators, was aus den CV-Kurven abgelesen
werden kann. Dieses Maximum verschiebt sich mit steigender Frequenz
analog zu den CV-Kurven hin zu niedrigeren Spannungen, was ein weiteres
Indiz für den Zusammenhang mit Grenzflächenladungen ist.
Eine weitere Überprüfung wurde mit der Bestimmung der Grenzflächenzu-
standsdichte Dit mit der Methode nach Hill und Coleman [95] durchgeführt
(vgl. Abschnitt 3.6.2), wobei nur eine hochfrequente CV-Messung und eine
dazugehörige GV-Messung benötigt wird. Für die Grenzflächenzustands-
dichte ergibt sich ein Wert von Dit ≈ 1013 cm-2eV-1, der sich in der gleichen
Größenordnung befindet, wie aus dem Verhalten der Frequenzdispersion
abgeschätzt wurde. Hiermit ist gezeigt, dass die Frequenzdispersion auf-
grund der hohen Grenzflächenzustandsdichte an der Oxid/Si-Grenzfläche
entsteht.
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Einfluss der Wachstumsbedingungen und thermischer
Nachbehandlung
Das Einbringen von Wasserstoff zu einer defektreichen Oxid/Si-Grenzfläche
in MOS-Kondensatoren während einer Formiergastemperung resultiert
häufig in einer Verbesserung der Eigenschaften des Bauelements. Eine solche
Passivierung von Grenzflächendefekten mit Wasserstoff wurde bereits für
viele High-K-Oxide gezeigt [209, 213]. Deshalb wurde der Einfluss einer
Formiergastemperung auf die dielektrischen Eigenschaften der im Rahmen
dieser Arbeit hergestellten Gd2O3-Schichten untersucht.









































Abbildung 6.5: CV-Messungen (a) von erster bis zur achten Messung
und (b) Hysteresemessung (nach der achten Messung)
einer mit Formiergas getemperten 10 nm dicken Gd2O3-
Schicht gewachsen bei 250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar.
In der Literatur wurde gezeigt, dass für Pt/Gd2O3/Si-Kondensatoren die
Formiergastemperung nach der Kontaktpräparation stattfinden sollte, um
eine Degradation der dielektrischen Eigenschaften zu verhindern [214]. Des-
halb wurde die Temperung der Gd2O3-Schichten bei 450 °C für 3 min in
Formiergasatmosphäre vor der Kontaktpräparation durchgeführt.
Die CV-Messungen der mit Formiergas getemperten Gd2O3-Schicht zeigen
eine deutliche Veränderung der dielektrischen Eigenschaften im Vergleich
zu den ungetemperten Gd2O3-Schichten (Abb. 6.5). Die Verschiebung von
Vfb von der ersten zur achten Messung ist reduziert zu ∆Vfb = 0,76 V, aus
der die generierte Ladungsdichte zu Ngen ≈ 7 ·1012 cm-2 berechnet wurde
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[Abb. 6.5 (a)]. Des Weiteren reduziert sich die Hysterese zu ∆Vfb = 0,38
V [Abb. 6.5 (b)], woraus eine Border Trap Dichte von Nbt ≈ 4 ·1012 cm-2
resultiert.
Die Kurven zeigen in der unteren Hälfte der Steigung der CV-Kurve eine
lokale Abflachung (Abb. 6.5). Das Auftreten dieser lokalen Abflachung kann
der Präsenz von Grenzflächenzuständen zugeordnet werden, die ein diskre-
tes Energieniveau in der Bandlücke von Silizium aufweisen [209, 215]. Von
der Position der lokalen Abflachung kann das diskrete Energieniveau in der
oberen Hälfte der Bandlücke erwartet werden [216, 217]. Untersuchungen zu
den dielektrischen Eigenschaften von Nd2O3 zeigen ein ähnliches Verhalten
für hochfrequente CV-Messungen, was auch den Grenzflächenzuständen
zugeschrieben wurde [218]. Ferner wurde in der Literatur der Zusammen-
hang mit der Einbringung von Wasserstoff während der Temperung mit
Formiergas und der lokalen Abflachung diskutiert [214].















































Abbildung 6.6: (a) CV-Messungen und (b) normierte GV-Messungen bei
unterschiedlichen Frequenzen von 10 kHz bis 500 kHz der
mit Formiergas getemperten Gd2O3-Schicht gewachsen
bei 250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar.
Die frequenzabhängigen CV-Messungen der mit Formiergas getemperten
Gd2O3-Schicht [Abb. 6.6 (a)] zeigen eine stärkere Ausprägung der lokalen
Abflachung bei niedrigeren Frequenzen. Das ist auch ein Hinweis dafür, dass
die Grenzflächenzustände für diese Anomalie der CV-Kurve verantwort-
lich sind. Die Be- und Entladung der Grenzflächenzustände kann hohen
Frequenzen nicht mehr folgen, woraus ein geringerer Einfluss bei hohen Fre-
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quenzen resultiert. Die Grenzflächenzustandsdichte wurde zu Dit ≈ 2 ·1012
cm-2eV-1 bestimmt, was im Vergleich zu den ungetemperten Proben etwa
eine Größenordnung kleiner ist. Die normierten GV-Messungen zeigen ein
charakteristisches Maximum, das sich mit steigender Frequenz in die gleiche
Richtung wie die CV-Kurve verschiebt [Abb. 6.6 (b)]. Dieses Verhalten
kann ebenfalls der Korrelation mit Grenzflächenzuständen zugeschrieben
werden.
(a) (b)












































Abbildung 6.7: CV-Messungen bei unterschiedlichen Frequenzen im Be-
reich von 10 kHz bis 500 kHz der Gd2O3-Schichten (a)
12 nm gewachsen bei 250 °C and pO2 = 5 ·10−7 mbar und
(b) 13 nm gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar.
Ferner wurde der Einfluss der Wachstumsbedingungen auf die dielektrischen
Eigenschaften untersucht. Da Sauerstoffvakanzen als die überwiegende De-
fektart in High-K-Materialien angesehen werden können, sollte ihre Anzahl
mit dem Sauerstoffpartialdruck beeinflussbar sein [172]. Eine Erhöhung des
Sauerstoffpartialdruckes während des Wachstums könnte die Defektdichte
dieser Defektart deutlich reduzieren. Mit einer Erhöhung des Sauerstoff-
partialdruckes von 2 ·10−7 mbar auf 5 ·10−7 mbar für das Wachstum der
Gd2O3-Schicht wurde diese Vermutung überprüft. Die frequenzabhängigen
CV-Messungen zeigen eine starke Reduzierung der Frequenzdispersion mit
der Erhöhung des Sauerstoffpartialdruckes [Abb. 6.7 (a)]. Die Grenzflächen-
zustandsdichte wurde zu Dit ≈ 7 ·1012 cm-2eV-1 bestimmt, was geringer ist
im Vergleich zu der Gd2O3-Schicht gewachsen bei 2 ·10−7 mbar. Außerdem
136
6.1 Dielektrische Eigenschaften
zeigen das Hystereseverhalten und der Beladevorgang der Haftstellen am
Anfang einen ähnlichen Trend. Dieses Verhalten kann der Reduzierung von
festen Ladungen und Border Trap Ladungen zugeschrieben werden, was
auch im Zusammenhang mit der Reduktion von Sauerstoffvakanzen steht.
Außerdem wurde der Einfluss der Wachstumstemperatur auf das CV-
Verhalten des Pt/Gd2O3/Si-Kondensators untersucht. Eine Erhöhung der
Wachstumstemperatur sollte zu einer höheren Beweglichkeit der Atome oder
Molekülfragmente während des Wachstums führen, was in einer höheren Per-
fektion der Kristallstruktur resultieren könnte und so auch die Defektdichte
reduziert. Da bei höheren Wachstumstemperaturen meist die Ausbildung
einer kubischen Kristallstruktur beobachtet wird, wurde die Wachstumstem-
peratur auf 400 °C limitiert. Die Erhaltung der monoklinen Kristallstruktur
in der Gd2O3-Schicht wurde bereits durch XRD-Untersuchungen bestätigt
(vgl. Abschnitt 5.1.2).
Die CV-Messungen der Gd2O3-Schichten gewachsen bei 400 °C und pO2 =
5 ·10−7 mbar zeigen ein ähnliches Verhalten im Vergleich zu der mit For-
miergas getemperten Schicht [Abb. 6.7 (b)]. Die lokale Abflachung in den
frequenzabhängigen CV-Messungen ist etwas ausgeprägter, was auf eine et-
was höhere Anzahl und damit stärkeren Einfluss der Grenzflächenzustände
hindeutet. Die Grenzflächenzustandsdichte und Border Trap Dichte sind
in einem ähnlichen Bereich wie die Werte für mit Formiergas getemperten
Schichten. Die effektiven und generierten Ladungen im Oxid hingegen sind
im Vergleich zu allen anderen Schichten deutlich reduziert und wurden zu
Neff ≈ 4,2 ·1012 cm-2 und Ngen ≈ 3,2 ·1012 cm-2 ermittelt. Die Erhöhung
der Wachstumstemperatur hat damit einen ähnlichen Effekt wie die For-
miergastemperung. Außerdem bilden sich deutlich weniger feste Ladungen
im Oxid aus.
Die einzelnen Defektdichten bzw. Ladungsdichten der unterschiedlichen
Gd2O3-Schichten sind in der Tabelle 2 zusammengefasst.
Für die Einordnung der dielektrischen Eigenschaften der Schichten mit
monoklinem Gd2O3 gewachsen bei tiefen Temperaturen ist ein Vergleich
mit kubischem Gd2O3 und anderen bekannten High-K-Materialien nötig.
Die Grenzflächenzustandsdichte ist vergleichbar zu den Untersuchungen zu
kubischem Gd2O3 gewachsen bei höheren Temperaturen [214, 219, 220].
Untersuchungen zu Defektdichten in anderen High-K-Materialien wie HfO2
und Al2O3, zeigen etwa eine Größenordnung kleinere Dit-Werte im Ver-
gleich zu den Schichten in dieser Arbeit [6, 7, 221, 222, 223].
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6.1.2 Dielektrische Konstante
Die dielektrische Konstante der Gd2O3-Schichten wurde aus der Akkumula-
tionskapazität der CV-Kurve bestimmt. Die Bestimmung der dielektrischen
Konstante von MOS-Strukturen mit einer unterschiedlichen Schichtdicke
von Gd2O3 zeigen einen linearen Anstieg der dielektrischen Konstante
mit steigender Schichtdicke. Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass die
Schicht nicht aus einem homogenen Material mit konstanter dielektrischer
Konstante besteht. Aus den TEM-Untersuchungen konnte entnommen wer-
den, dass sich eine Zwischenschicht mit einer unterschiedlichen Struktur
zwischen der kristallinen monoklinen Gd2O3-Schicht und dem Substrat
befindet. Deshalb kann davon ausgegangen werden, dass die aus der Akku-
mulationskapazität berechnete dielektrische Konstante eine effektive Größe
εeff darstellt, die sich aus der dielektrischen Konstante der Zwischenschicht
und der monoklinen Gd2O3-Schicht zusammensetzt. Des Weiteren deutet
der lineare Anstieg der dielektrischen Konstante mit steigender Schicht-
dicke darauf hin, dass die Dicke der Zwischenschicht unabhängig von der
wachsenden Schichtdicke und ihre dielektrische Konstante kleiner als der
Wert für die monokline Gd2O3-Schicht ist. Deshalb kann die dielektrische
Konstante des monoklinen Gd2O3 mit einem einfachen Verfahren bestimmt
werden.
Für die Bestimmung der dielektrischen Konstante der Schicht, bestehend
aus einem quasi-amorphen Teil und monoklinem Gd2O3, wurde die rezi-
proke Oxidkapazität C−1ox als Funktion der Schichtdicke aufgetragen (Abb.
6.8). Die Werte wurden mit einer linearen Funktion angenähert, wobei die
dielektrische Konstante des monoklinen Gd2O3 aus der Steigung mit der





Hierbei beschreibt dox die Dicke der Oxidschicht, ε0 die elektrische Feld-
konstante, εox die dielektrische Konstante der Oxidschicht und C−1il die
reziproke Kapazität der Zwischenschicht. Der C−1ox -Wert bei dox = 0 nm
in dem Auftrag in Abbildung 6.8 beschreibt die reziproke Kapazität der
quasi-amorphen Zwischenschicht C−1il .
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Abbildung 6.8: Reziproke Oxidkapazität C−1ox von Gd2O3 als Funktion
der Schichtdicke der Schichten gewachsen bei 250 °C und
400 °C. Der Zusammenhang zwischen der Oxidkapazi-
tät C−1ox und der Schichtdicke wurde mit einer linearen
Funktion angenähert. Der Schnittpunkt mit der y-Achse
entspricht der reziproken Kapazität der Zwischenschicht
C−1il .
In Anbetracht der vorhandenen chemischen Elemente und Verbindungen
an der Oxid/Si-Grenzfläche, können offensichtlich drei mögliche Verbindun-
gen für die Zusammensetzung der Zwischenschicht diskutiert werden: (1)
amorphes Gd2O3, (2) ein Material bestehend aus Gadolinium, Sauerstoff
und Silizium, wie Silikat (GdSixOy), oder (3) Siliziumdioxid (SiO2). Aus
TEM- und XRR-Untersuchungen wurde unabhängig von der Temperatur
ein Wert für die Dicke der Zwischenschicht von dil ≈ 1,75±0,25 nm beob-
achtet. Aus der Dicke und der Kapazität der Zwischenschicht, die aus dem
Auftrag in Abbildung 6.8 ermittelt werden kann, kann die dielektrische
Konstante zu εil ≈ 7 berechnet werden. Die Möglichkeit von SiO2 mit einer
dielektrischen Konstante von 3,9 kann hierdurch ausgeschlossen werden.
Jedoch ist dieser Wert auch kleiner als für Gadoliniumsilikat (GdSixOy)
bekannt ist, der in etwa 16 beträgt [224]. Eine andere Möglichkeit für die
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Zusammensetzung der Schicht könnte auch unterstöchiometrisches SiOx
sein, wofür eine dielektrische Konstante im Bereich zwischen 4 und 7 berich-
tet wurde [225, 226]. SiO2 und deshalb auch unterstöchiometrisches SiOx
sollte jedoch einen helleren Kontrast im Vergleich zu den benachbarten
Schichten in den TEM-Aufnahmen zeigen [37, 227]. Die XPS-Messungen am
Anfang des Schichtbildungsprozesses der Gd2O3-Schichten (vgl. Abschnitt
5.1.1) zeigen silikatische Bindungskonfigurationen, was auf eine silikatische
Zusammensetzung der Zwischenschicht schließen lässt. Der Unterschied
der dielektrischen Konstante im Vergleich zur Literatur [224] könnte durch
einen unterschiedlichen Anteil von Si- und O-Atomen begründet sein. Für
Seltene Erden Silikate ist bekannt, dass ein Si-reiches Silikat eine geringere
dielektrische Konstante aufweist [228, 229]. Für Gadoliniumsilikat wird
meistens von zwei unterschiedlichen Stöchiometrien berichtet (Gd2SiO5
und Gd2Si2O7) [108, 230]. Die silikatische Struktur der Zwischenschicht
in dieser Arbeit kann daher eher der Stöchiometrie Gd2Si2O7 zugeordnet
werden, da diese mehr Si beinhaltet.
Im Vergleich hierzu zeigen die Berechnungen zur dielektrischen Konstante
und Dicke der Zwischenschicht für die Schichten gewachsen bei 400°C nahe-
zu das gleiche Verhalten [Abb. 6.8 (b)]. Deshalb scheint die Zwischenschicht
Teil des Bildungsprozesses der monoklinen Gd2O3-Schicht zu sein und ist
nicht durch die Temperatur beeinflusst.
Die dielektrische Konstante des monoklinen Gd2O3 wurde dann zu εox =
33±2 bestimmt. Schwendt et al. [43] haben eine dielektrische Konstante
für monoklines Gd2O3 von εox = 24,5 mit Hilfe der Clausius-Mossotti-





Hier beschreibt Vm das molare Volumen und αm die Polarisierbarkeit [231].
Das molare Volumen Vm = 43,403 cm3mol-1 wurde aus der bekannten Git-
terstruktur von monoklinem Gd2O3 berechnet und für die Polarisierbarkeit
wurde ein Wert von αm = 9,19 cm3mol-1 für die Berechnung angenom-
men [43]. Des Weiteren hängt die dielektrische Konstante in Kristallen
wie monoklinem Gd2O3 von der Kristallrichtung ab und ist daher als ein
Tensor zweiter Ordnung definiert [232, 233]. Die bestimmten Werte für die
dielektrische Konstante aus den CV-Kurven können hier als orientierter
Mittelwert betrachtet werden und können aus der Diagonale des Tensors
bestimmt werden [234, 235]. Mit den Daten aus Shekhter et al. [232] für
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die dielektrische Funktion für monoklines Gd2O3, kann die dielektrische
Konstante zu ungefähr 25 berechnet werden, was mit Berechnung aus der
Clausius-Mossotti-Gleichung übereinstimmt. Der in dieser Arbeit bestimm-
te Wert von εox ≈ 33 ist überraschend groß. Der Wert von εox = 24,5
wurde unter der Annahme bestimmt, dass die Polarisierbarkeit identisch
im Vergleich zu kubischem Gd2O3 ist, was jedoch in Anbetracht der unter-
schiedlichen Anordnung der Atome im Kristall nicht einfach angenommen
werden kann. Die unterschiedlichen Gd2O3-Polytypen haben unterschiedli-
che Koordinationen ihrer Gd-Atome. Die kubische C-Typ Struktur besitzt
eine sechsfache Koordination, wohingegen die monokline B-Typ Struktur
eine gemischte sieben- und sechsfache Koordination aufweist [27]. Mit der
Gleichung 43 und der Annahme von εox ≈ 33 kann die Polarisierbarkeit für
monoklines Gd2O3 zu αm = 9,45 cm3mol-1 berechnet werden. In der Litera-
tur finden sich für monoklines Gd2O3 keine Daten und für kubisches Gd2O3
nur widersprüchliche Daten zur Polarisierbarkeit [236, 237, 238, 239, 240].
Des Weiteren könnten Kristalldefekte wie Domänengrenzen einen Einfluss
auf die dielektrische Konstante haben. XRD- und TEM-Untersuchungen
haben zeigt, dass die Gd2O3-Schichten aus Domänen bestehen. Jede Do-
mäne könnte in diesem Fall eine unterschiedliche Polarisierung aufweisen,
die sich untereinander beeinflussen und die Gesamtpolarisierung ändern.
Der Einfluss der Domänengröße auf die dielektrische Konstante ist z. B.
für Ferroelektrika bekannt [241, 242].
6.2 Leckstromverhalten
Ein idealer Isolator leitet der Theorie nach keinen Strom. In realer Form
kann aber in keinem Isolator ein Stromfluss komplett vermieden werden. Für
den Stromfluss durch einen Isolator können viele unterschiedliche Prozesse
verantwortlich sein, wie im Abschnitt 3.6.3 bereits ausgeführt wurde. Der
resultierende Stromfluss durch den Isolator wird als Leckstrom bezeichnet
und seine Größe ist ein Maß für die Qualität und Anwendbarkeit der dielek-
trischen Schichten. Im folgenden Abschnitt werden die Gd2O3-Schichten
aus dieser Arbeit mit Strom-Spannungs-Messungen charakterisiert, um das
Leckstromverhalten und weitere elektrische Eigenschaften herauszustellen.
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Probe A (8 nm)
Probe B (9 nm)
Probe C (12 nm)















Abbildung 6.9: IV-Messungen des Leckstroms unterschiedlich hergestell-
ter Pt/Gd2O3/Si-Kondensatoren. Die Probe A bein-
haltet eine Gd2O3-Schicht gewachsen bei 250 °C und
pO2 = 2 ·10−7 mbar. Die Probe B beinhaltet eine mit For-
miergas getemperte Gd2O3-Schicht gewachsen bei 250
°C und pO2 = 2 ·10−7 mbar. Die Probe C beinhaltet eine
Gd2O3-Schicht gewachsen bei 250 °C und pO2 = 5 ·10−7
mbar. Die Probe D beinhaltet eine Gd2O3-Schicht ge-
wachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar.
Die IV-Messungen der unterschiedlich hergestellten Gd2O3-Schichten (vgl.
Abschnitt 6.1.1) wurden von Verarmung nach Akkumulation an Pt/GdO/-
Si-Kondensatoren durchgeführt (Abb. 6.9). Alle Kurven zeigen ein typisches
Leckstromverhalten durch das Oxid, wobei nur ein leichter Anstieg in der
halblogarithmischen Darstellung am Anfang der Kurve zu erkennen ist. Bei
allen Kurven gibt es ab einer bestimmten Spannung einen steileren Anstieg
der Kurve, was auf eine Änderung des vorherrschenden Ladungstransport-
mechanismus hindeutet.
Für den Vergleich mit anderen Materialien wird der Wert der Stromdichte
bei Vfb−1 V in Richtung der Akkumulation berücksichtigt. Dieser Wert
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liegt bei den untersuchten Schichten im Bereich von 4 · 10−6 A/cm2 für
die Schicht gewachsen bei 250 °C und pO2 = 2 · 10−7 mbar und 2 · 10−9
A/cm2 für die Schicht gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar. Die
IV-Kurve der Schicht gewachsen bei 250 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar zeigt
insgesamt den niedrigsten Verlauf aller Kurven (Abb. 6.9, untere Kurve).
Das ist nicht überraschend, denn die Schicht weist die größte Schichtdicke
auf. Für die Gd2O3-Schichten gewachsen bei 250 °C (Probe A) und bei 400
°C (Probe D) mit unterschiedlichen Schichtdicken zeigen die charakteristi-
schen Leckstromwerte J(Vfb−1 V) eine Verringerung mit steigender Dicke
(Abb. 6.10). In der halblogarithmischen Darstellung der charakteristischen
Leckstromwerte (Abb. 6.10) kann der Zusammenhang mit CET mit ei-
ner linearen Regression angenähert werden, was auf einen exponentiellen
Zusammenhang hindeutet.






























Abbildung 6.10: Charakteristische Leckstromwerte J(Vfb−1V) für die
unterschiedlichen Gd2O3-Schichten gewachsen bei 250
°C und pO2 = 2 · 10−7 mbar und 400 °C und pO2 =
5 ·10−7 mbar aufgetragen gegen die CET -Werte. Die
Leckstromwerte wurden jeweils mit einer linearen Re-
gression angenähert.
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Für die Schichten mit einer vergleichbaren Dicke zeigt sich eine Verringerung
der charakteristischen Leckstromdichte mit der Abnahme der Defektdichten
im Oxid für die unterschiedlichen Schichten. Eine der Ladungstransportme-
chanismen in High-K-Materialien ist das fehlstellenunterstützte Tunneln,
was von der Defektdichte im Oxid abhängig ist [243, 244]. Fehlstellenun-
terstütztes Tunneln in Gd2O3-Schichten in Pt/Gd2O3/Si-Kondensatoren
wurde bereits als überwiegender Ladungstransportmechanismus in Erwä-
gung gezogen [210]. Die Reduktion der Defektdichte kann deshalb die
Ursache für die Reduktion der charakteristischen Leckstromdichten sein,
wobei die Defekte Haftstellen für Ladungsträger sind. Im Vergleich zu kubi-
schem Gd2O3 sind die Leckstromdichten für die Gd2O3-Schicht gewachsen
bei 250 °C und pO2 = 2 ·10−7 mbar vergleichbar [169, 172]. Im Vergleich
zu der mit Formiergas getemperten und bei 400 °C und pO2 = 5 · 10−7
mbar gewachsenen Schicht für einen CET -Wert von ungefähr 2 nm sind die
Leckstromwerte sogar ein bis zwei Größenordnungen kleiner. Des Weiteren
wurde für kubisches Gd2O3 berichtet, dass die Anwesenheit von kristallinen
Domänen im Oxid zu einem erhöhten Leckstrom für Schichten mit CET >
1 nm führen können, da die Domänengrenzen als Leckstrompfade dienen
können [169]. Im Vergleich sollten die Schichten in dieser Arbeit eine höhere
Anzahl an Domänen besitzen und deshalb sogar mehr Domänengrenzen auf-
weisen, die als Leckstrompfad dienen können. Überraschenderweise sind die
charakteristischen Leckstromdichten im vergleichbaren Bereich oder sogar
niedriger im Vergleich zu dem doppeldomänigen kubischen Gd2O3 mit ähn-
lichen CET -Werten [169]. Dies lässt vermuten, dass der Ladungstransport
über Domänengrenzen hier nicht der vorherrschende Transportmechanismus
ist. In Tabelle 2 sind die unterschiedlichen charakteristischen Leckstrom-
werte für die unterschiedlichen Schichten dargestellt.
Ferner wurden unterschiedliche Ladungstransportmechanismen der Gd2O3-
Schichten mit unterschiedlichen IV-Messungen und Auswertungen unter-
sucht. Die Messungen wurden an einer Gd2O3-Schicht gewachsen bei
250 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar integriert in einen Pt/Gd2O3/Si(001)-
Kondensatoren durchgeführt. Zunächst wurde die Struktur auf das Fowler-
Nordheim-Verhalten untersucht (vgl. Abschnitt 3.6.3). Aus dem Fowler-
Nordheim-Auftrag [Abb. 6.11 (b)], kann aus dem linearen Anstieg bei
hohen Feldstärken die Barrierehöhe qϕB bestimmt werden. Der Anstieg
kFN kann mit Gleichung 44 beschrieben werden, der die effektive Masse











































Abbildung 6.11: (a) IV-Messung des Leckstromverhaltens eines
Pt/Gd2O3/Si(001)-Kondensators mit einer Gd2O3-
Schicht gewachsen bei 250 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar
einer Dicke von 8 nm und (b) Fowler-Nordheim-Auftrag
für die Bestimmung der Barrierehöhe zwischen Metall







Mit dieser Methode können nicht beide Parameter m∗ und qϕB einzeln
bestimmt werden. In der Literatur wird von einer effektiven Masse für
Ga2O3(Gd2O3) von m∗ = 0,29m0 berichtet, die für die weitere Berechnung
verwendet wird [245]. Die Barrierehöhe ergibt sich dann zu qϕB ≈ 0,9 eV.
Unter Annahme, dass die Barrierehöhe zwischen Metall und Oxid durch
den Unterschied von Fermi-Niveau des Metalls und der Leitungsbandkante
des Oxids bestimmt ist, ist der Unterschied sehr groß. Dieser Wert kann
nach der Formel 45 bestimmt werden [44] und ergibt sich zu 3,1 eV.
qϕB = (ESiC −EoxC ) + (EF,m− qχSi) (45)
Lipp et al. vermuten bei der Untersuchung von Pt/Gd2O3/Si-Kondensatoren
mit kubischem Gd2O3, dass die bestimmte Barrierehöhe nicht den Unter-
schied zwischen der Fermi-Energie des Metalls und der Leitungsbandkante
im Oxid beschreibt, sondern nur der Unterschied zu einem Defektniveau
über das der Ladungstransport stattfindet [210]. Ein solches Szenario wäre
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auch bei den Schichten aus dieser Arbeit denkbar. Lipp et al. berichten
über eine Barrierehöhe von qϕB ≈ 0,6 eV [210], was etwas niedriger im
Vergleich zu der hier untersuchten Schicht ist.
(a) (b)
























































Abbildung 6.12: (a) Temperaturabhängige IV-Messungen von
Pt/Gd2O3/Si(001)-Kondensatoren im Bereich von 25
°C - 100 °C mit einer Gd2O3-Schicht gewachsen bei
250 °C und pO2 = 5 ·10−7 mbar. (b) Arrhenius-Auftrag
der Stromdichte, wobei ln(J/Eox) über der rezipro-
ken Temperatur bei unterschiedlichen Spannungen
aufgetragen ist. Aus der Steigung kann die Energie
des Defektniveaus in der Bandlücke des Dielektrikums
bestimmt werden.
Ferner kann mit temperaturabhängigen IV-Messungen der Leitungsmecha-
nismus bei hohen Feldstärken bestimmt werden. Hierfür wurden tempera-
turabhängige IV-Messungen im Bereich von 25 °C - 100 °C an derselben
Struktur durchgeführt. Die Stromdichte J der IV-Kurven nimmt insge-
samt leicht mit steigender Temperatur zu [Abb. 6.12 (a)]. Die leichte
Nullpunktsverschiebung bei einigen Messungen kann durch Aufladungsef-
fekte bei den IV-Messungen entstehen. Bei höheren Spannungen zeigt sich
eine deutlichere Temperaturabhängigkeit, was auf eine dominierende Poole-
Frenkel-Leitung hindeutet. In Abbildung 6.12 (b) ist der Arrhenius-Auftrag
der IV-Messungen bei unterschiedlich hohen Spannungen dargestellt. Aus
der Steigung kPL der linearen Näherungskurven kann die Energie des De-
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fektniveaus qϕT der Poole-Frenkel-Leitung über die Gleichung 46 bestimmt










Für die Berechnung wird dann die dielektrische Konstante der untersuchten
Gd2O3-Schicht benötigt, die aus der CV-Messung zu εox ≈ 21 bestimmt
wurde und sich aus dem monoklinen Anteil und der Zwischenschicht ergibt.
Die Energie des Defektniveaus ergibt sich dann im Mittel zu qϕT ≈ 0,8 eV.
Die Energie des Defektniveaus ist im Vergleich zur Literatur (qϕT ≈ 1,2
eV [44, 246]) etwas kleiner. Mit den Daten aus Abschnitt 5.1.3 kann die
Bandstruktur der Gd2O3-Schichten aus dieser Arbeit erweitert werden
























Abbildung 6.13: Schematische Zeichnung der Bandstruktur der
Pt/Gd2O3/Si-Heterostruktur im Flachbandfall.
Eingezeichnet sind die aus den unterschiedlichen IV-
Messungen ermittelten Defektniveaus in der Bandlücke
des Oxids.
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Proben A B C D
Temperatur [°C] 250 250 250 400
Wachstumsdruck [mbar] 2 · 10−7 2 · 10−7 5 · 10−7 5 · 10−7
Formiergastemperung nein ja nein nein
Schichtdicke [nm] 8 - 22 9 12 8 - 24
Dit [cm−2 eV−1] 1,0 · 1013 1,8 · 1012 6,5 · 1012 3,1 · 1012
Nbt [cm−2] >6 · 1012 4,4 · 1012 7,2 · 1012 2,1 · 1012
Ngen [cm−2] 1,2 · 1013 7,3 · 1012 8,0 · 1012 3,2 · 1012
Neff [cm−2] 1,4 · 1013 1,2 · 1013 1,4 · 1013 4,2 · 1012
J(Vfb − 1V) [A cm−2] 3,8 · 10−6 1,5 · 10−8 1,3 · 10−8 1,6 · 10−9
Tabelle 2: Die Defektdichten und charakteristischen Leckstromwerte der
unterschiedlich hergestellten Gd2O3-Schichten. Die Leckstrom-
werte der Probe A und D gehören zu den Gd2O3-Schichten mit
einer Schichtdicke von 8 nm.
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Beim Herstellungsprozess von MOS-Transistoren ist an bestimmten Stellen
eine Aktivierungstemperung nach dem Wachstum bzw. der Abscheidung
des Gate-Isolators notwendig. Die Temperaturen überschreiten nicht selten
1000 °C, weshalb die dielektrischen Schichten auf ihre Stabilität bei hohen
Temperaturen getestet werden müssen. Im Folgenden wird die Hochtempera-
turstabilität der in dieser Arbeit hergestellten Gd2O3-Schichten gewachsen
bei niedrigen Temperaturen untersucht. Hierfür wurde eine Schicht bei
unterschiedlichen Temperaturen getempert und mit XRD-Messungen und
TEM-Aufnahmen untersucht.
7.1 RTA-Temperung
Für die Untersuchung der Hochtemperaturstabilität der in dieser Arbeit
hergestellten Schichten wurde zunächst eine Gd2O3-Schicht bei 400 °C
und pO2 = 5 ·10−7 mbar auf Si(001) gewachsen, die Probe vereinzelt und
bei unterschiedlichen Temperaturen im Bereich von 600 °C - 1000 °C ei-
ne schnelle thermische Behandlung (engl. rapid thermal annealing, RTA)
durchgeführt. Hierbei wird die Probe auf einen Quarzglasträger gelegt und
in einer Kammer unter Stickstoffatmosphäre über eine Strahlungsheizung
bestehend aus Halogenlampen mit einer Temperaturrampe von 10 K/s auf
der gewünschten Temperatur für 30 s getempert. Anschließend wurden bei
allen Proben symmetrische 2θ/ω-Messungen im Bereich des 402̄-Reflexes
durchgeführt, die in Abbildung 7.1 (a) dargestellt sind.
Alle XRD-Messungen zeigen einen asymmetrischen Reflex, was auf eine
Überlagerung von mehreren Reflexen hindeutet. Die Reflexe können mit
zwei gaußförmigen Näherungskurven angenähert und dem 222-Reflex von
kubischen Gd2O3 und 402̄-Reflex der monoklinen Struktur von Gd2O3
zugeordnet werden. Wie schon bei früheren Untersuchungen beobachtet
wurde, bedeutet dies eine Koexistenz von monoklinem Gd2O3 mit einer
(201̄)-Orientierung und kubischem Gd2O3 mit einer (222)-Orientierung,
wobei der Anteil der monoklinen Struktur deutlich überwiegt. Die Maxi-
ma der Reflexe verschieben sich von der ungetemperten Schicht bis hin
zur bei 1000 °C getemperten Schicht zu höheren 2θ-Werten, was auf ei-
ne Verringerung der Netzebenenabstände hindeutet. Die ungetemperte
Schicht zeigt 2θ-Werte für die Maxima der Reflexe, die deutlich unter dem
Volumenwert liegen. Diese Abweichung deutet auf eine Zugspannung in
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der Gd2O3-Schicht hin, was für Schichten in diesem Dickenbereich bereits

























































Abbildung 7.1: (a) Symmetrische 2θ/ω-Messungen der Gd2O3-Schicht
gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 · 10−7 mbar mit ei-
ner Schichtdicke von ungefähr 11 nm nach einer RTA-
Temperung bei unterschiedlichen Temperaturen. (b) Die
Maxima der Reflexe aufgetragen gegenüber der Tempera-
tur der Temperung.
Mit steigender Temperatur bei der Temperung nähert sich das Maximum
dem Volumenwert an und erreicht diesen bei einer Temperatur von 800
°C. Die vorherrschende Spannung der Gd2O3-Schicht kann somit durch
eine Temperung bei 800 °C abgebaut werden. In der Abbildung 7.1 (b)
sind die Maxima der 402̄- und 222-Reflexe gegenüber der Temperatur der
Temperung dargestellt. Bei einer Temperatur der Temperung höher als
800 °C verschiebt das Maximum des 402̄-Reflexes sogar über den Volumen-
wert hin zu höheren 2θ-Werten hinaus. Dieses Phänomen könnte durch
den Eintrag einer thermischen Spannung durch den Unterschied in den
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Gd2O3 und Silizium erklärt
werden (vgl Abschnitt 5.1.4). Die Ergebnisse aus den XRD-Untersuchungen
weisen deutlich auf eine hohe Stabilität der Gd2O3-Schichten hin, da selbst
nach der Temperung bei 1000 °C noch ein deutlicher Reflex zu erkennen
ist. Die Gd2O3-Schichten weisen demnach auch nach einer Temperung bei
1000 °C noch eine kristalline Struktur auf. Im Vergleich zeigt sich bei der
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Temperung von kubischem Gd2O3 ein Verlust der kristallinen Struktur
nach einer Temperung bei 1000 °C [156]. Dies kann jedoch durch die Ver-
wendung einer amorphen Si-Deckschicht verhindert werden [44].
Des Weiteren wurden die Schichten mit TEM-Aufnahmen untersucht, die
in Abbildung 7.2 dargestellt sind. Die TEM-Aufnahme im Querschnitt der
ungetemperten Schicht [Abb. 7.2 (a)] zeigt den typischen Schichtaufbau,
wie er bereits in Abschnitt 5.1.2 beobachtet wurde. Auf dem Substrat ist ein
Schichtstapel aus Schichten mit unterschiedlichem Kontrast zu erkennen.
Die untere Schicht zeigt keine regelmäßige Anordnung von Atomreihen und
kann daher einer amorphen Struktur zugeordnet werden. Die obere Schicht
besteht aus regelmäßig angeordneten Atomreihen und kann der kristallinen
Struktur des Gd2O3 zugeordnet werden. Der Kontrast und die Untersuchun-
gen aus Abschnitt 6.1.2 deuten auf eine silikatische Struktur der amorphen
Zwischenschicht hin. Die Abbildung 7.2 (b) zeigt die TEM-Aufnahme im
Querschnitt nach einer RTA-Temperung von 600 °C. Der Schichtaufbau ist
sehr ähnlich im Vergleich zu vor der Temperung, wobei die Zwischenschicht
lediglich einen helleren Kontrast aufweist. Dies könnte auf einen höheren
Sauerstoffanteil in der Zwischenschicht hindeuten, wofür für die Bildung
allerdings eine Sauerstoffquelle nötig wäre [156]. Die Proben sind zwar in
N2-Atmosphäre getempert worden, jedoch kann selbst bei einer sehr hohen
Reinheit (5.0) der Anteil an Sauerstoff in der Temperatmosphäre höher als
beim Wachstum der Schicht sein (pO2 ≈ 3 ·10−6 mbar [247]). Dieser kann
leicht durch die Oxidschicht diffundieren und zur Zwischenschicht gelangen
[248].
Die TEM-Aufnahme im Querschnitt der Gd2O3-Schicht nach einer Tem-
perung bei 800 °C [Abb. 7.2 (c)] zeigt einen ähnlichen Schichtaufbau im
Vergleich zu vor der Temperung. Zwischen Substrat und einem kristalli-
nen Bereich, der dem Gd2O3 zugeordnet werden kann, befindet sich eine
Zwischenschicht mit hellerem Kontrast und amorpher Struktur. Die Schicht-
dicke des kristallinen Bereiches des Gd2O3 ist um 1 nm größer als vor der
Temperung, was nur durch eine Kristallisation eines Teils der amorphen
silikatischen Zwischenschicht in Gd2O3 zu begründen ist. Hierdurch müsste
allerdings auch Silizium aus der silikatischen Schicht in die darunterliegende
Zwischenschicht diffundiert sein. Die amorphe Zwischenschicht hat keine
konstante Dicke und schwankt über den untersuchten Bereich zwischen
3 nm und 4 nm, was auch etwas dicker als die Zwischenschicht vor der
Temperung ist. Der Kontrast ist auch etwas heller im Vergleich zur Zwi-
schenschicht vor der Temperung und auch als das Substrat, aber dunkler
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als von der Zwischenschicht der bei 600 °C getemperten Schicht. Eine
Möglichkeit wäre, dass die Zwischenschicht aus einer sehr sauerstoffreichen
silikatischen Struktur besteht. Des Weiteren wäre auch einfach eine SiO2-
Struktur denkbar und der etwas dunklere Kontrast ist durch eine etwas
dickere Stelle in der TEM-Probe begründet. Ferner muss durch die erhöhte
Dicke der Zwischenschicht und des gesamten Schichtstapels angenommen
werden, dass Silizium aus dem Substrat hier weiter reagiert hat und zur
Schichtbildung beigetragen hat. Der Sauerstoff für die Vergrößerung der
amorphen Zwischenschicht kann hier nur aus der Temperatmosphäre stam-
men. Das Anwachsen der amorphen Zwischenschicht ist demnach durch
eine Diffusion von Sauerstoff durch die Gd2O3-Schicht und einer Reakti-
on an der Grenzfläche zu begründen. Eine erhebliche Vergrößerung der
Zwischenschicht wird häufig einer Beteiligung von atomarem Sauerstoff
zugeschrieben [249]. Atomarer Sauerstoff kann bei der Reaktion von Sau-
erstoffmolekülen mit Sauerstoffvakanzen an der Oxidoberfläche entstehen
[250]. Dieser kann anschließend durch das Oxid zur Si-Grenzfläche diffun-
dieren und dort reagieren.
Die TEM-Aufnahme im Querschnitt der Gd2O3-Schicht getempert bei
1000 °C zeigt eine deutliche Veränderung im Vergleich zur ungetemperten
Schicht. Die Gesamtdicke des Schichtstapels beträgt 13,5 nm, was 1 nm
dicker als bei der ungetemperten Schicht ist. Auch hier muss demnach Si aus
dem Substrat mit den Atomen der Schicht reagiert haben, damit so etwas
zustande kommen kann. Des Weiteren ist die Dicke der Zwischenschicht
stark vergrößert und hat die gleiche Dicke wie der kristalline Anteil, die ca.
6,75 nm beträgt. Außerdem zeigt sich ein gradueller Übergang von hellerem
zu dunklerem Kontrast ausgehend von der Zwischenschicht/Si-Grenzfläche,
was einer graduellen Abnahme des Anteils von Sauerstoff oder Silizium in
der Zwischenschicht geschuldet sein kann. Stemmer et al. berichten über
die Bildung von Zwischenschichten bei Temperaturbehandlungen bei Anwe-
senheit von ausreichend Sauerstoff während der Temperung aufgrund von
Diffusion durch das Oxid [251]. Die Formierung eines amorphen Silikates
wird hier durch eine höhere Siliziumdiffusion in die Oxidschicht in Vergleich
zum Metall ins Silizium erklärt. Die Ausbildung einer amorphen Struktur









































Abbildung 7.2: TEM-Aufnahmen der unterschiedlich getemperten
Gd2O3-Schichten gewachsen bei 400 °C und pO2 = 5 ·10−7
mbar (a) ohne Temperung (b) bei 600 °C für 30 s in N2-
Atmosphäre (c) bei 800 °C für 30 s in N2-Atmosphäre
und (d) bei 1000 °C für 30 s in N2-Atmosphäre.
Einen Einfluss des molekularen Stickstoffes auf die Schichtstruktur bei der
Temperung kann aufgrund des sehr inerten Charakters ausgeschlossen wer-
den. Einen Einbau von Stickstoff in Gd2O3-Schichten wurde überwiegend
beim Gd2O3-Wachstum in Verbindung mit Lachgas (N2O) oder nach einer
Implantation mit Stickstoff-Ionen in Gd2O3 beobachtet [130, 252].
Eine Erhöhung der Dicke oder die Entstehung einer Zwischenschicht wäh-
rend einer Temperung wurde bereits in vielen Untersuchungen zu Seltenen
Erden Oxiden gewachsen auf Si(001) gezeigt. Czernohorsky et al. berichten
über die Entstehung einer Zwischenschicht bestehend aus zwei Bereichen
mit unterschiedlichem Kontrast nach einer RTA-Temperung von kubischem
Gd2O3 gewachsen auf Si(001) in N2-Atmosphäre bei 900 °C [156]. Für
Gd2O3- und La2O3-Schichten gewachsen auf Si(001) wurde in Abhängig-
keit von der Schichtdicke von der Umwandlung der Schicht in ein Silikat,
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Formierung einer SiO2-Zwischenschicht und der Bildung oder Erhöhung der
Schichtdicke einer silikatischen Zwischenschicht nach einer RTA-Temperung
berichtet [227, 253].
Insgesamt zeigt sich bei den Temperversuchen an den Gd2O3-Schichten
gewachsen bei tiefer Temperatur, dass eine Temperaturbehandlung einen
starken Einfluss auf die Schichtstruktur hat. Nach einer Temperung bei
einer Temperatur von 800 °C ist bereits eine Vergrößerung der anfänglich
vorhandenen Zwischenschicht zu erkennen. Nach der Temperung bei 1000
°C ist die Zwischenschicht bereits genauso dick wie der kristalline Anteil.
Allgemein ist das Vorhandensein einer Zwischenschicht mit erheblich nied-
rigerer dielektrischer Konstante ein Nachteil, da diese die Gesamtkapazität
und so den CET -Wert deutlich verringert. Bei der Anwendung der Schicht
muss daher sehr auf das Temperaturbudget geachtet werden und der Kon-
takt mit Sauerstoff während einer Temperung vermieden werden. Insgesamt
eignen sich die Schichten also eher für technologische Prozesse mit einer
Gate-Last-Herstellung.
154
8 Zusammenfassung und Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss der epitaktischen Wachs-
tumsbedingungen von Gd2O3 auf Si(001) in Bezug auf die strukturellen,
morphologischen und elektrischen Eigenschaften der Schichten untersucht.
Dafür wurden unter Verwendung unterschiedlicher Wachstumsparameter
wie Temperatur, Sauerstoffpartialdruck, Oberflächenrekonstruktion, Sub-
stratdotierung und Fehlschnitt des Substrates, Schichten mit der Molekular-
strahlepitaxie gewachsen und einzelne Schichten thermisch nachbehandelt.
Anschließend wurden die Schichten mit unterschiedlichen Messmethoden
wie XRD, RHEED, AFM und TEM strukturell und morphologisch charak-
terisiert, die chemischen Bindungszustände mit XPS analysiert und mit
CV-, IV-Messungen elektrisch untersucht.
Beim Wachstum von Gd2O3 auf Si(001) bei tiefen Temperaturen (250 °C)
zeigt sich eine Änderung der Kristallstruktur in Abhängigkeit vom Sauer-
stoffpartialdruck. Das Wachstum ohne zusätzlichen Sauerstoff (p= 5 ·10−8
mbar) führt zur Ausbildung der kubischen Kristallstruktur mit einer (110)-
Orientierung. Im Gegensatz dazu bildet die Gd2O3-Schicht beim Wachstum
mit zusätzlichem Sauerstoff (pO2 = 2 - 5 ·10−7 mbar) die monokline Kris-
tallstruktur mit einer (201̄)-Orientierung aus. Die monoklinen Schichten be-
stehen aus überwiegend sechs rotationssymmetrischen Domänen, wobei die
Domänen mit den epitaktischen Beziehungen Gd2O3(201̄)[010]||Si(001)[110]
und Gd2O3(201̄)[010]||Si(001)[11̄0] überwiegen. Die Änderung der Kris-
tallstruktur kann mit dem Gibbs-Thomson-Effekt erklärt werden. Hierbei
kommt es zu einer Ausbildung unterschiedlicher Kristallphasen aufgrund
der Variation der kritischen Keimgröße wegen der Änderung des Sauerstoff-
partialdruckes. Die Bildung unterschiedlicher Kristallphasen kann mit der
Induzierung von innerer Spannung aufgrund erhöhter Oberflächenspannung
in kleineren kritischen Keimen begründet werden. Eine Temperaturrampe
während des Wachstums hat keinen sichtbaren Einfluss auf die kristalline
Struktur, was auf eine hohe Stabilität der Phase hindeutet und das Anfangs-
stadium des Wachstums als kritischen Parameter darstellt. Des Weiteren
weisen die Schichten eine glatte Oberflächenmorphologie auf und bilden
an der Gd2O3/Si-Grenzfläche eine silikatische Zwischenschicht konstanter
Dicke aus. Bei dünneren Schichten zeigt sich eine leichte Verspannung
der monoklinen Schichten, die bei steigender Schichtdicke abgebaut wird.
Bei höheren Dicken zeigt sich zu dem ein Anteil von kubischem Gd2O3
mit einer (222)-Orientierung. Bei einer Erhöhung der Wachstumstempe-
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ratur auf 400 °C bleibt die Kristallstruktur unverändert. Die monoklinen
Schichten weisen eine hohe Bandlücke von 5,8 eV und eine symmetrische
Bandanordnung zu Silizium auf. Die Schichten wurden zur Kontrolle der
Prozesskompatibilität auf ihre Hochtemperaturstabilität untersucht. Eine
RTA-Temperung vergrößert die Dicke der Zwischenschicht in Abhängigkeit
von der Temperatur, wobei die Anwesenheit von Sauerstoff während der
Temperung als Ursache vermutet wird. Der Kontakt mit Sauerstoff während
einer Temperung sollte daher vermieden werden.
Beim Gd2O3-Wachstum auf Si(001) bei hohen Temperaturen (850 °C)
zeigt sich eine deutlich veränderte Struktur im Vergleich zu den bei tie-
fen Temperaturen gewachsenen Schichten. Das Gd2O3 kristallisiert in
der kubischen Struktur mit einer (110)-Orientierung in zwei senkrecht
zueinanderstehenden Domänen mit den epitaktischen Beziehungen von
Gd2O3(110)[001]||Si(001)[110] und Gd2O3(110)[001]||Si(001)[11̄0]. Außer-
dem weisen die Schichten eine deutlich erhöhte Oberflächenrauigkeit auf,
wobei sich nanodrahtartige Strukturen entlang der [110]-Richtungen aus-
bilden, d. h. in zwei zueinander senkrechten Richtungen. Des Weiteren
zeigt die Substratoberfläche eine starke Facettierung. Zum einen könnte die
erhöhte Diffusion entlang der Dimerreihen der (2x1)-Rekonstruktion für die
Ausbildung der nanodrahtartigen Strukturen sein. Zum anderen wäre auch
die anfängliche Bildung eines Silizids denkbar, dass die Struktur vorgibt
und sich im weiteren Wachstumsprozess in Gd2O3 umwandelt. Parallel
dazu ist auch die Bildung von SiO denkbar, was zu einer Entfernung von
Silizium aus der Substratoberfläche bzw. dem Silizid bei der Umwandlung
führen würde. Die Dichte, Länge und Ausrichtung der nanodrahtartigen
Strukturen können durch den Sauerstoffpartialdruck und die Substratver-
kippung beeinflusst werden. Ferner bilden sich vereinzelt hohe Inseln mit
umrandeten Gräben aus, die auch durch die Bildung eines Silizides im
Anfangsstadium des Wachstums erklärt werden können.
Für die Überprüfung der Anwendbarkeit in elektronischen Bauteilen wur-
den MOS-Kondensatoren bestehend aus amorphem Silikat und monoklinen
Gd2O3-Schichten gewachsen auf Si(001) und Platin als Kontaktmaterial
hergestellt und die elektrischen und dielektrischen Eigenschaften untersucht.
Die Gd2O3-Schichten gewachsen bei 250 °C und niedrigem Sauerstoffpar-
tialdruck weisen hohe Defektdichten auf, was sich durch eine Hysterese
und Frequenzdispersion in den CV-Messungen zeigt. Außerdem zeigt sich
eine Beladung von Defekten im Oxid bei den ersten CV-Messungen. Eine
Erhöhung des Sauerstoffpartialdruckes und der Temperatur auf 400 °C führt
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zu einer deutlichen Verbesserung der Eigenschaften. Als Ursachen hierfür
können die Reduzierung der Sauerstoffvakanzen, die als Hauptdefektart
vermutet werden, angenommen werden und die Erhöhung der Mobilität der
Atome beim Wachstum. Eine thermische Nachbehandlung der Schichten
bei 450 °C unter Formiergasatmosphäre hat einen ähnlichen Effekt wie
die Erhöhung der Wachstumstemperatur. Bei der Bestimmung der dielek-
trischen Konstante zeigt sich eine Zunahme mit steigender Schichtdicke
der Gd2O3-Schichten, was auf das Vorhandensein einer Zwischenschicht
mit einer niedrigeren dielektrischen Konstante hindeutet. Die dielektrische
Konstante der monoklinen Schicht wurde zu εox = 33±2 und die dielektri-
sche Konstante der Zwischenschicht zu εil ≈ 7 bestimmt. Diese dielektrische
Konstante der monoklinen Gd2O3-Schicht ist bedeutend größer als für
kubisches Material, wodurch sich noch niedrigere CET- bzw. EOT-Werte
erreichen lassen. Ferner zeigen die Schichten niedrige Leckströme im Bereich
von einigen µA bis nA für CET-Werte von 2 nm, was sie für die Anwen-
dung in elektronischen Bauelementen qualifiziert. Des Weiteren können das
fehlstellenunterstützte Tunneln für niedrige Feldstärken und eine Poole-
Frenkel-Leitung mit einer Energie des Defektniveaus von qϕT ≈ 0,8 eV bei
höheren Feldstärken als vorherrschender Leitungsmechanismus ermittelt
werden.
Insgesamt zeigen die Untersuchungen, dass die monoklinen Gd2O3-Schichten
passende Eigenschaften zur Verwendung in MOSFET-Strukturen aufweisen.
Im Vergleich zu den kubischen Gd2O3-Schichten weisen sie eine höhere
dielektrische Konstante auf und sind in der Leckstromdichte vergleich-
bar. Eine Optimierung könnte in der Reduzierung der doch recht hohen
Defektdichten erfolgen und die Reduzierung der Dicke der silikatischen
Zwischenschicht wäre zur weiteren Verbesserung nötig. Zuletzt könnte die
Anwendung in einer MOSFET-Struktur getestet werden. Für eine Anwen-
dung in elektronischen Bauteilen müssten die Schichten mit für die Industrie
relevanten Abscheidungsverfahren hergestellt werden. In der Literatur wur-
de bereits von Gd2O3-Schichten mit monoklinem Anteil hergestellt mit
CVD- und ALD-Verfahren berichtet [254, 255]. Dies bietet die Möglichkeit,
mit der Anpassung der Wachstumsprozesse monokline Gd2O3-Schichten in
den Herstellungsprozess von Bauteilen zu integrieren.
Beim Gd2O3-Wachstum bei hohen Temperaturen könnte der Einfluss einer
weiteren Variation des Sauerstoffpartialdruckes auf die Schichtstruktur
und Oberflächenmorphologie untersucht werden. Des Weiteren wäre die
Untersuchung des Einflusses eines Surfaktanten während des Wachstums im
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Hinblick auf die Ausbildung einer (100)-Orientierung der Gd2O3-Schichten
interessant, der in anderen Untersuchungen eine deutliche Veränderung der
Oberflächenmorphologie bewirkt hat [187]. Die Verwendung eines Surfaktan-
ten führt zu einer Beeinflussung des Diffusionsverhaltens der ankommenden
Atome an der Oberfläche und der Oberflächenenergie der entstehenden
Schicht während des Wachstums [256]. Dieses Verhalten könnte dazu bei-
tragen, dass sich eine glatte Gd2O3-Schicht mit einer (100)-Orientierung
während des Wachstums bei hohen Temperaturen ausbildet.
Des Weiteren hat sich Gd2O3 auch als geeignetes Material für die Pas-
sivierung, die Reduzierung von Leckströmen und die Manipulation des
2DEGs in AlGaN/GaN-Heterostrukturen gezeigt [257], weshalb hierfür
die Untersuchungen intensiviert werden könnten. Darüber hinaus könnte
über die Verwendung von monoklinem Gd2O3 als Gateoxid in Galliumoxid
(Ga2O3)-MOSFETs nachgedacht werden [258]. Die beiden Materialien könn-
ten aufgrund ihrer ähnlichen Kristallstruktur und Orientierung kompatibel
in einem Wachstumsprozess sein [152, 233].
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